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Das Konzept neuartiger, resistiv schaltender Langzeitspeicherzellen sieht eine enorme Erhöhung der
Speicherdichte bei gleichzeitig geringem Energieverbrauch und hoher Skalierbarkeit vor. In diesem
Zusammenhang sind unterschiedlichste Übergangsmetalloxide Gegenstand der aktuellen Forschung,
die zwischen Metallelektroden in einer Metall-Isolator-Metall-Struktur eingebettet sind. Ein aner-
kanntes Modell zur Klärung der lokalen Struktur innerhalb des Schaltmechanismus beschreibt die
Änderung des resistiven Zustandes in der wechselnden Ausbildung und Auflösung eines leitfähigen
Pfades in der Oxidschicht, der beide Elektroden miteinander verbindet. Die vorliegende Arbeit befasst
sich auf dieser Grundlage mit der Untersuchung solcher Speicherzellen, wobei anhand der gewählten
Elektrodenmaterialien Speichereffekte rein auf Änderungen im Oxid zurückzuführen sind. Die sich
daraus ergebende Möglichkeit der gezielten Änderung des Defekthaushaltes und des resistiven Schalt-
verhaltens der Oxidschichten durch deren Ausheizung oder Modifikation mittels Ionenimplantation
stand im Fokus der Arbeit. Dementsprechend muss für eine genaue Lokalisierung des Schaltmecha-
nismus die gewählte Oxidstruktur nicht nur genauestens bekannt, sondern auch möglichst rein sein.
Zur Vereinigung all diese Faktoren wird das Modellsystem SrO-TiO2 mit den beiden Vertretern
TiO2 und SrTiO3 untersucht, da seine Eigenschaften in der Literatur bereits rege diskutiert wur-
den. Zur Gewährleistung der Reinheit der Schichten wird die Herstellung der Isolatorschichten durch
Atomlagenabscheidung eingesetzt und deren Optimierung, sowie Schichtcharakterisierung im ersten
Teil der Arbeit vorgestellt. Mittels einer Vielzahl optischer und struktureller Analysemethoden lassen
sich definierte Rückschlüsse über die Eigenschaften der Oxide ziehen. Sämtliche Veröffentlichungen
zur Herstellung von SrTiO3 mittels Atomlagenabscheidung beziehen sich entweder auf eigens herge-
stellte Anlagensysteme oder Präkursormaterialien, wodurch die Schichten industriell nicht reprodu-
zierbar sind. Eines der Ergebnisse der vorliegenden Arbeit ermöglicht eben dies durch die erstmalige
Kombination einer kommerziell erhältlichen Anlage mit kommerziellen Präkursormaterialien.
Nach deren Optimierung werden die Oxidschichten zwischen den beiden Metallelektroden Au und
TiN integriert und die daraus resultierenden Speicherzellen elektrisch charakterisiert. Es kann bipo-
lares, nichtflüchtiges, resistives Schaltverhalten in amorphen und ex situ kristallisierten Oxiden nach-
gewiesen werden. Anhand von Struktur-Eigenschaft-Korrelationen gelingt es, die Leitungsmecha-
nismen in den untersuchten Speicherzellen als Schottky-Emission und bei ausreichend hohen Span-
nungen als volumendominierte Poole-Frenkel-Emission zu charakterisieren. Bei den dafür notwen-
digen Defekten handelt es sich um flache Donatorzustände. Die Annahme des resistiven Schaltens
über einen reversiblen leitfähigen Pfad basierend auf Defektzuständen wird durch die Änderung der
Coulomb-Barrierenhöhe bei konstanter Schottky-Barrierenhöhe innerhalb derselben Mikrostruktur
bestätigt. Besonders das untersuchte TiO2 amorpher Struktur mit Schalt- und Lesegeschwindigkeiten
von wenigen Millisekunden, aber auch polykristallines SrTiO3 zeigen ein hohes Potential für deren
zukünftige Anwendung auf dem Gebiet resistiv schaltender Speicherzellen.
Durch Kr+-Ionenimplantation ändern sich nachweislich sowohl die elektrischen als auch die struk-
turellen Eigenschaften in TiO2 und SrTiO3. XRD-Messungen an polykristallinen TiO2-Schichten be-
stätigen die mittels SRIM durchgeführten Simulationsdaten und zeigen für Implantationen ausrei-
chend hoher Fluenzen eine Amorphisierung der kristallinen Strukturen durch atomare Umverteilung
im Oxid. Dadurch bilden sich zusätzlich intrinsische, tiefe Defektniveaus in den Oxidschichten, wel-
che das resistive Schalten modifizieren. Die Implantation polykristalliner TiO2-Schichten führt nach-
weislich zur Umwandlung flüchtiger in nichtflüchtige Schaltkurven, die im Vergleich zu amorphen




The concept of novel, longterm resistive switching memories is based on an enormous increase of the
storage density with a simultaneous low energy consumption and a high scalability. In this context,
different transition metal oxides, which are embedded between metal electrodes in a metal-insulator-
metal structure, are part of the ongoing research. A widely recognized model for an explanation of the
local structure within the switching mechanism discribes the alteration of the resistive state as a result
of an alternating forming and interruption of a conducting path inside an oxide layer. The presence of
such a filament acts like a linkage between the electrodes. Based on that, the present study deals with
the investigation of such memory storages. In the wake of this the chosen electrode materials enables
the determination of memory effects due to pure modifications inside the oxide layers. Thus, a targeted
manipulation of defects and the resistive switching mechanism becomes possible by annealing of the
layer or its modification by ion implantation which was the central challenge. Therefore the used
oxide structures have to be well reputed and, additionally, almost free of defects to be able to localize
changes in the switching mechanism exactly.
To combine all this facts, the model system SrO-TiO2 is investigated with the two compounds TiO2
und SrTiO3. The properties of this system are already well discussed in literature. To ensure the purity
of the layers, they are created by atomic layer deposition. The optimisation of the deposition process
and layer characterization is presented in the first part of this study. Using a variety of optical and
structural analysis methods allows defined conclusions about the oxide properties. All publications
concerning the atomic layer deposition of SrTiO3 deal with self-made devices or precursor materials
foreclosing an industrial reproduction. One of the results of this thesis enables exactly that by a
combination of a commerically available device and commercial precursor materials.
After its optimisation, the oxide layers are integrated between the two electrode materials Au and
TiN in order to characterize the electrical properties of the resulting memory cells. Bipolar, non-
volatile resistive switching can be proved for amorphous and ex situ crystallised oxides. Based on
structure-property correlations the conduction mechanism within the investigated cells can be identi-
fied as Schottky emission and for sufficiently high voltage as volume-dominated Poole Frenkel emis-
sion. The necessary defects therefore are determined to be shallow donor states. The assumption
of resistive switching based on a reversible conducting filament consisting of defect states is con-
firmed by a changing Coulomb barrier high during the high of the Schottky barrier remains contant.
Especially amorphous TiO2 with switching and reading speeds up to a few milliseconds, but also po-
lycrystalline SrTiO3 showing high potential for future implementation in resistive switching memory
cells.
By use of Kr+ ion implantation the electrical and structural properties of TiO2 and SrTiO3 are chan-
ged. XRD measurements at crystalline TiO2 layers verify simulation data carried out by SRIM. For
high enough fluences it shows an amorphisation of the crystalline structures by atomic redistribution
inside the oxids. Thus, additionally intrinsic deep defects are created inside the oxide layers which
modify the resistive switching character. A special focus is on the transformation of crystalline vo-
latile switching TiO2 layers into amorphous non-volatile memory devices which shows more stable
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Mit dem stetigen Anstieg des weltweiten Datenvolumens steigt auch der Bedarf an Speicherkapazi-
tät. Folglich geht der Trend in der Informationstechnologie hin zu schnelleren und leistungsfähige-
ren Speicherzellen kleinerer Dimensionen, die obendrein bei geringeren Produktionskosten weniger
Energie verbrauchen [1, 2]. Bei den derzeitig in Computern verbauten Speicherelementen handelt es
sich um dynamische Arbeitsspeicher (engl. Dynamic Random Access Memory DRAM) und Flash-
Speicher. DRAMs ermöglichen sehr hohe Schreib- und Lesegeschwindigkeiten. Allerdings handelt
es sich um flüchtige Speichermedien, da der Kondensator durch unvermeidbare Entladungsvorgänge
stetig aufgeladen werden muss. Die Aufladerate hängt außerdem direkt von der Dimension des Kon-
densators ab, weshalb DRAMs in Ihrer Skalierbarkeit begrenzt sind. Flash-Speicher hingegen sind bis
auf wenige Nanometer skalierbar und nichtflüchtig mit einer hohen Speicherdichte. Allerdings lassen
sie vergleichsweise nur langsame Schreibgeschwindigkeiten bei hohen Spannungen zu. Basierend
auf dem rasant anwachsenden Speicherbedarf kann davon ausgegangen werden, dass auch bei dieser
Technologie das physikalische Skalierungslimit in naher Zukunft erreicht sein wird. Zur Erzeugung
schneller Langzeitspeicher im Nanometerbereich bedarf es demnach neuer Speicherkonzepte.
In der International Technology Roadmap for Semiconductors (ITRS) werden entsprechend ver-
schiedene Konzepte auf dem Gebiet der Arbeitsspeicher (engl. Radom Access Memories, RAMs)
aufgelistet. Dazu gehören die ferroelektrischen RAMs (FeRAM), die auf der Grundlage ferroelek-
tischer Polarisation basieren oder die magnetischen RAMs (MRAM), die auf einer durch magneti-
sche Felder hervorgerufenen Spinänderung beruhen. Beide Konzepte bringen jedoch ebenfalls tech-
nologiebedingte Skalierungsprobleme mit sich. Phasenändernde RAMs (PCRAM) nutzen das Prinzip
der thermisch hervorgerufenen Phasenänderung zwischen einer kristallinen und einer amorphen Pha-
se, wodurch unterschiedliche elektrische und optische Eigenschaften hervorgerufen werden. Größter
Nachteil dieser Technologie ist jedoch der hohe Strombedarf während des Schreibvorganges, wodurch
es zu einem gesteigerten Energieverbrauch der Zelle kommt [3]. Ein weiteres vielversprechendes
Konzept zur Überwindung derzeitiger Probleme nichtflüchtiger Speichermedien bietet das Prinzip
der resistiv schaltenden RAMs (ReRAM). Sie sind typischerweise aus einer kondensatorähnlichen
Metall-Isolator-Metall-Struktur (MIM) aufgebaut, die eine Änderung des Widerstandes der Isolator-
schicht durch ein externes elektrisches Feld erlaubt. Bereits in den 60er Jahren wurde dieser Effekt
beobachtet [4, 5] und in den folgenden Jahrzehnten bis in die 90er Jahre untersucht, jedoch an Ma-
terialsystemen, die keine nennenswerten Errungenschaften auf dem Gebiet der Halbleiterindustrie in
Aussicht stellten [6–8]. Mit Fokus auf neue Speicherkonzepte änderte sich dies allerdings schlagartig
Ende der 90er Jahre durch Veröffentlichungen wie [9], [10] oder [11].
Während für die Isolatoren binäre bis multinäre Oxide sowie höhere Chalcogenide und organi-
sche Verbindungen eingesetzt werden können, gibt es für die Metalle eine mindestens ebenso große
Spannbreite an metallischen und elektronenleitenden nicht-metallischen Elektroden [12, 13]. Zu klä-
rende Fragen zu den Hintergründen des resistiven Schaltens bezüglich der verwendeten Materialien
sind Details hinsichtlich des elektrischen Ladungstransportes innerhalb des leitfähigen Pfades, des
ionischen Transports und der beteiligten Redoxreaktion. Innerhalb der vorliegenden Arbeit wurden
resistive Speichereffekte an binären und ternären Übergangsmetalloxiden in Kombination mit metal-
lischen Elektrodenmaterialien untersucht.
Da resistives Schalten im Bereich ausgedehnter Defekte stattfindet, können Zelldimensionen von
einigen wenigen Nanometern erzielt werden, wodurch die Skalierungsgrenzen bis in den Terabyte-
Bereich angehoben werden können [14, 15]. Entsprechend muss insbesondere die aktive Isolator-
schicht mit einer gezielten Struktur und Stöchiometrie nanometergenau hergestellt werden. Im Ver-
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gleich zu anderen Oxiden zeigen TiO2 und SrTiO3 in resistiv schaltenden Speicherzellen sehr hohe
Widerstandsverhältnisse bei kleiner Schichtdicke, was die Anwendung dieser Oxide innerhalb der
vorliegenden Arbeit begründet. Außerdem sind beide in der Literatur bereits ausführlich untersuch-
te und gut bekannte Dielektrika, die sich mit Hilfe einiger Dünnschichttechniken nahezu defektfrei
herstellen lassen.
Neben Abscheidungsverfahren wie Laserstrahlverdampfen (engl. Pulsed Laser Deposition, PLD),
chemische Gasphasenabscheidung (engl. Chemical Vapor Deposition, CVD) oder reaktives Sputtern
ist die Atomlagenabscheidung eines der geeignetsten Verfahren zur Dünnschichtherstellung. Durch
die Separierung der zu Grunde liegenden Teilreaktionen während des Abscheidungsprozesses ge-
währleistet die Atomlagenabscheidung (engl. Atomic Layer Deposition, ALD) eine atomlagengenaue
Schichtherstellung Monolage für Monolage, durch welche im Vergleich zu anderen Verfahren eine be-
sonders defektarme Nanoschicht herstellbar ist. Da SrTiO3 aus sich abwechselnden Lagen von TiO2
und SrO besteht, bietet dieses Abscheidungsverfahren außerdem die Möglichkeit, den optimierten
Prozess zur TiO2-Schichtherstellung direkt in den Herstellungsprozess des SrTiO3 zu integrieren.
Ausgehend von den Grundlagen zum SrO-TiO2-System in Kapitel 2 und der Atomlagenabschei-
dung in Kapitel 3, bestand die erste Herausforderung dieser Arbeit zunächst in der Optimierung
des SrTiO3-ALD-Prozesses basierend auf dem zuvor optimierten TiO2-Prozess. Die Herstellung und
Charakterisierung von SrxTiyOz-Schichten unterschiedlicher Stöchiometrie stand dabei im Fokus.
Auf der Basis der erzeugten, defektarmen Oxidschichten und unter Anwendung inerter Elektroden-
materialien zur Verhinderung etwaiger Defektbildungen durch chemische Reaktionen mit selbigen,
kann das resistive Schalten gezielt anhand der unter Kapitel 7 bestimmten optischen und strukturellen
Eigenschaften sowie der elektrischen Eigenschaften der Oxide untersucht werden. Ergebnisse und
Schlussfolgerungen zum resistiven Schaltverhalten der eigens dafür konzipierten Schichtstapel sind
in Kapitel 8 zusammengestellt.
Mit der erworbenen Kenntnis über die Eigenschaften der verwendeten Oxide kann deren Schalt-
verhalten durch gezielte Änderungen der Oxidstruktur beeinflusst werden. Lässt man dabei die Ei-
genschaften der Elektroden möglichst unverändert, so kann die Ursache für auftretende Änderungen
des Schaltverhaltens auf oxidische Modifikationen eingeschränkt werden. Dazu eignet sich besonders
die Ionenimplantation zur Schichtmodifizierung. Durch Edelgasimplantation können Schichten eine
strukturelle Veränderung erfahren, während die chemische Zusammensetzung unverändert bleibt. So-
mit ergibt sich eine direkte Korrelation zwischen den Eigenschaften des verwendeten Oxids und den
Auswirkungen der Ionenimplantation auf dessen Struktur, Defekthaushalt und elektronische Eigen-
schaften. Dies zu klären galt als schlussendliches Ziel der Arbeit und findet sich in Kapitel 9 wieder.
Kapitel 10 fasst schließlich sämtliche Ergebnisse noch einmal zusammen und gibt einen kurzen
Ausblick über zukünftig noch zu tätigende Forschungen auf diesem Gebiet.
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2 Das System SrO-TiO2
Im System SrO-TiO2 sind die beiden Oxide TiO2 und SrTiO3 enthalten, welche in dieser Arbeit als
Oxidschichten in MIM-Kondensatorstrukturen eingesetzt werden. Bei Strontiumtitanat und Titandi-
oxid handelt es sich um Übergangsmetalloxide, deren elektrische Eigenschaften durch Dotierung ge-
zielt von isolierend bis hin zu metallisch leitfähig variiert werden können. Aus diesem Grund wurden
beide Oxide in der Literatur bereits ausführlich hinsichtlich unterschiedlicher Anwendungsgebiete
wie high-k Materialien oder als Oxidschicht in MIM-Kondensatoren für resistive Speichereigenschaf-
ten beschrieben. Im Vergleich zu anderen Oxiden zeigen TiO2 und SrTiO3 sehr hohe Widerstandsver-
hältnisse, was die Anwendung dieser Oxide innerhalb der vorliegenden Arbeit begründet. Außerdem
sind beide bereits umfassend beschriebene und gut bekannte Stoffe, die mittels ALD theoretisch de-
fektarm hergestellt werden können.
Anhand des zugehörigen quasibinären Phasendiagramms in Abbildung 2.1 soll das System
SrO-TiO2 näher erläutert werden. Gezeigt ist die Auftragung der Temperatur gegen die jeweilige
Zusammensetzung der beteiligten Komponenten und somit der Übergang von einer SrO- zu einer
TiO2-reichen Phase. Im Falle einer erhöhten TiO2-Konzentration ergibt sich ein typisches eutekti-
sches Phasendiagramm, in welchem keine Ausbildung neuer Phasen beobachtet werden kann, wie es
etwa unterhalb einer TiO2-Konzentration von 50 % der Fall ist. Stattdessen kommt es zur Ausschei-
dung von TiO2 aus dem SrTiO3-Gitter. Man spricht auch von sogenannten Mischphasen, in welchen
die Verbindungen nebeneinander existieren ohne miteinander zu reagieren. Das ausgeschiedene TiO2
kann drei unterschiedliche Modifikationen annehmen: Die beiden bei Raumtemperatur metastabilen
Varianten Anatas und Brookit, welche bei entsprechend hoher Temperatur in die dritte thermody-
namisch stabile Phase Rutil übergehen. Oberhalb von 1440 ◦C existieren Flüssigphasen, sobald ein
Überschuss an Titan vorliegt [16].
Abb. 2.1: Quasibinäres Gleichgewichtsphasendiagramm für das System SrO-TiO2 (nachgezeichnet nach [17]).
Das SrO-reiche Gebiet des Diagramms (≈15-50 %) ist hauptsächlich durch die beiden Ruddlesden-
Popper-Phasen (RP-Phasen) Sr2TiO4 und Sr3Ti2O7 gekennzeichnet. Sie kristallisieren in der Raum-
gruppe I4mmm aus und folgen einer homologen Reihe mit der Summenformel Srn+1TinO3n+1 bzw.
SrO(SrTiO3)n [18, 19]. Die entsprechenden Einheitszellen sind in Abbildung 2.2 zu sehen. Für die
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Grenzfälle n = 0 bzw. n = ∞ bilden sich folglich die kubischen Phasen SrO mit der Raumgruppe
Fd3m und SrTiO3 mit der Raumgruppe Pm3m. Letztere kristallisiert in Perowskitstruktur aus und
bildet bei maximaler Schmelztemperatur die in Abbildung 2.1 als rote Linie aufgezeigte Phase mit
einer Zusammensetzung von TiO2 : SrO = 50 % : 50 %. Die sich zwischen den beiden Grenzfällen
ausbildenden RP-Phasen zeichnen sich durch eine unveränderte Basalebene mit verlängerter c-Achse
aus. Die einzelnen Strukturen ergeben sich durch die Abfolge von n idealen SrTiO3-Elementarzellen
und einem darauf folgenden Stapelfehler, der eine halbe SrO-Elementarzelle darstellt und eine Ver-
setzung der TiO6-Oktaeder um [0,5;0,5;0] bewirkt.
Bislang war es technologisch nur möglich, Vertreter mit einer natürlichen Komponentenzahl von
1 bis 3 herzustellen. Für 3 < n < ∞ konnten aufgrund fehlender Triebkräfte noch keine Strukturen
erzeugt werden. Da die Unterschiede der Bindungsenergien nur sehr gering sind, gibt es Uneinigkeit
bezüglich der Stabilität der Phasen. In [20] werden nur SrTiO3 und Sr3Ti2O7 als stabil beschrieben,
wohingegen aus [21] hervorgeht, dass neben diesen beiden auch Sr2TiO4 eine stabile SrO(SrTiO3)n-
Phase sei.
(a) n = 0: SrO (b) n = 1: Sr2TiO4 (c) n = 2: Sr3Ti2O7 (d) n = 3: Sr4Ti3O10 (e) n = ∞: SrTiO3
Abb. 2.2: Kristallstruktur der Einheitszellen ausgewählter Vertreter der homologen Reihe der SrO(SrTiO3)n-Ruddlesden-
Popper-Phasen. Die grünen Kugeln stellen Sr dar, die orangen Ti und die blauen O (entnommen aus [22]).
2.1 Struktur des TiO2
In der Natur tritt TiO2 in den drei bereits erwähnten Kristallstrukturen auf. Dabei stellt das tetragonale
Rutil im Vergleich zum tetragonalen Anatas und orthorhombischen Brookit die bei Raumtemperatur
thermodynamisch stabilste Form dar. Für Temperaturen von T > 700 ◦C werden Anatas und Brookit
irreversibel in die Rutil-Phase umgewandelt, während die Umwandlung aus Brookit bei Raumtempe-
ratur nur sehr langsam von statten geht [23,24]. Die beiden metastabilen Modifikationen bestehen aus
verzerrten TiO6-Oktaedern, bei der Rutil-Phase tritt hingegen keine Oktaederverzerrung auf [25]. Für
alle Formen ist das Ti4+ stets oktaedrisch zum O2- koordiniert. Die unterschiedlichen Modifikationen
ergeben sich dabei aus den verschiedenen Verknüpfungsformen der einzelnen Oktaeder untereinan-
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der. Im Rutil-Kristallgitter sind die Oktaeder über zwei Kanten miteinander verbunden, im Brookit
über drei und beim Anatas-Kristall über vier Kanten. Da in dieser Arbeit ausschließlich amorphe,
Anatas- und Anatas-Rutil Schichten hergestellt und verwendet wurden, sind in Abbildung 2.3 die
entsprechenden Einheitszellen für tetragonales TiO2 in (a) Anatas- (ICSD: 9852 [26]) und (b) Rutil-
Struktur (ICSD: 9161 [27]) dargestellt.
(a) Anatas (b) Rutil
Abb. 2.3: Tetragonale Einheitszelle des TiO2 in (a) Anatas- (ICSD: 9852 [26]) und (b) Rutil-Struktur (ICSD: 9161 [27])
mit oktaedrischer Koordination. Die orangen Kugeln stellen Ti dar und die blauen O.
In Tabelle 2.1 sind neben den kristallinen Eigenschaften und Parametern für Anatas zusammen-
fassend auch jene für die beiden anderen Modifikationen Rutil und Brookit aufgeführt (nach [28]).
Ausgehend von den Gitterparametern nach [29] in Tabelle 2.1 befinden sich die Ti4+-Ionen des Anatas
auf den Positionen (0;0;0) und (0;0,5;0,25). Die O2--Ionen sind auf den Positionen (0;0;0,2), (0;0;0,2),
(0;0,5;0,45) und (0;0,5;0;3) angeordnet. Für Rutil liegt Ti4+ bei (0;0;0) und O2- bei (0,303;0,303;0).
Tab. 2.1: Eigenschaften der drei kristallinen TiO2-Modifikationen [28].
Eigenschaften Rutil Anatas Brookit
kristalline Struktur tetragonal tetragonal orthorombisch
Gitterkonstante (Å) a = 4,5936 (4,587 [29]) a = 3,784 (3,782 [29] a = 9,184
c = 2,9587 (2,954 [29]) c = 9,515 (9,515 [29]) b = 5,447
c = 5,145
Raumgruppe P42/mnm I41/amd Pbca
Moleküle pro Zelle 2 4 8
Volumen pro Molekül (Å3) 31,216 34,061 32,172
Dichte (g\cm3) 4,13 3,79 3,99
Ti-O Bindungslänge (Å) 1,949 1,937 1,87...2,04
O-Ti-O Bindungswinkel (◦) 81,2 77,7 77,0...105
90,0 92,6
Elektronische Struktur
Die Bandstrukturen von tetragonalem TiO2 mit Anatas- und Rutil-Kristallstruktur sind in
Abbildung 2.4 dargestellt. Das freie Gebiet im Bereich von 0 eV bis ≈ 3 eV in beiden Abbildun-
gen beschreibt die Bandlücke des Systems. Während das Minimum des sich darüber befindlichen
Leitungsbandes für Anatas-TiO2 in (a) bei Γ zu finden ist, liegt das Maximum des darunter gelegenen
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Valenzbandes bei M, was eine indirekte Bandlücke indiziert. Für die genaue Ausdehnung der Band-
lücke sind in der Literatur Werte von 3,2 eV [28,30] bis 3,46 eV [31] angegeben. Rutil-TiO2 hingegen
weist entsprechend (b) am Punkt Γ eine direkte, um etwa 0,2 eV [28] bis 0,26 eV [32] schmalere
Bandlücke auf. Das Valenzband besteht jeweils aus den 2p-Orbitalen des Sauerstoffs und das Lei-
tungsband aus den 3d-Orbitalen des Titans.
(a) Anatas (b) Rutil
Abb. 2.4: Kalkulierte Bandstruktur für TiO2 in (a) Anatas- und (b) Rutil-Struktur (entnommen aus [28]).
Auf Grund der Kristallfeldaufspaltung der entartet vorliegenden fünf d-Orbitale des Ti4+-Ions spal-
tet sich das Leitungsband in zwei Subbänder auf. Die dabei entstehenden Ti 3d t2g-Zustände liegen
im Bereich 3,0 - 4,4 eV und werden durch die Orbitale dz2 und dx2-y2 aufgespannt. Eine Energie-
lücke von 2,4 eV trennt diese Orbitale von den darüber liegenden eg-Zuständen, welche sich in dxy-,
dyz- und dxz-Orbitale unterteilen. Abhängig von der räumlichen Lage der Ti4+-Ionen im Oktaeder
liegen dessen Elektronen entweder auf den Achsen, wie es bei dz2- und dx2-y2-Orbitalen der Fall ist
und erfahren eine energetische Erhöhung durch die Coulomb-Wechselwirkungen oder sie befinden
sich zwischen den Raumachsen. Letztere Raumorientierung tritt bei dxy-, dyz- und dxz-Orbitalen auf
und hat eine Absenkung der Energie zur Folge. Da sich durch die daraus resultierende Überlappung
der Wellenfunktionen keine scharfen Energiezustände mehr ausmachen lassen, spricht man von einer
Bandstruktur mit zwei Subbändern im Punkt Γ (siehe Abb. 2.4 bei (kx , ky , kz) = (0, 0, 0)) [33].
2.2 Struktur des SrTiO3
Reines Strontiumtitanat ist eine Oxid-Verbindung, die in ihrer kristallinen Struktur dem natürlich vor-
kommenden Perowskit CaTiO3 ähnelt und in der bekannten ABO3 Struktur kristallisiert. Bei Raum-
temperatur bildet SrTiO3 eine primitiv kubische Kristallstruktur aus, welche der Raumgruppe Pm4̄m
zugeordnet wird. Die Einheitszelle ist in Abbildung 2.2 (e) dargestellt. Das Sr2+-Ion nimmt dabei
die Position (0;0;0) ein, die Ti4+-Ionen liegen auf (0,5;0,5;0,5) und die O2--Ionen bei (0;0,5;0,5). Der
Gitterparameter a wird in der Literatur mit a= 3,905 Å [34] bzw. a = 3,897 - 3,901 Å [35–37] angege-
ben. Unterhalb der Phasenübergangstemperatur von T = 105 K ändert sich die Struktur zu tetragonal
mit der Raumgruppe I4̄/mcm [38, 39]. Die bekanntesten Flächen des SrTiO3 sind (100), (110) und
(111). Dabei ist die (100) Ebene die einzige unpolare Fläche und zudem am stabilsten. Im Falle des
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SrTiO3 existieren entlang einer (001) Fläche alternierende Atomlagen bestehend aus SrO und TiO2,
welche beide elektrisch neutral sind [40].
Elektronische Struktur
In der in Abbildung 2.5 dargestellten Bandstruktur des SrTiO3, welche sich aus den einzelnen Band-
zuständen ergibt, liegt das Leitungsbandminimum bei Γ und das Valenzband-Maximum bei R. Damit
ist Strontiumtitanat ein indirekter Halbleiter. Wie auch TiO2 besteht das voll besetzte Valenzband aus
den 2p-Orbitalen des Sauerstoffs und das Leitungsband aus den 3d-Orbitalen des Titans. In den hö-
heren Leitungsbandlagen befinden sich die zusätzlichen Strontiumbänder. Valenz- und Leitungsband
werden durch die Bandlücke getrennt, welche für SrTiO3 3,2 eV - 3,26 eV [41–44] beträgt. Die in
Abbildung 2.5 mit X1 gekennzeichnete flache Stelle zwischen X und Γ ist eine für Perowskite mit
ABO3-Struktur typische Eigenschaft [33]. Da TiO2 eine der beiden Monoschichten des SrTiO3 dar-
stellt, verhält sich die Kristallfeldaufspaltung bei SrTiO3 ebenso wie bei TiO2 und führt zur Aufspal-
tung des Leitungsbandes in zwei Subbänder, wie bereits ausführlicher unter Kapitel 2.1 beschrieben
wurde.
Abb. 2.5: Berechnete Bandstruktur von stöchiometrischem SrTiO3 (nachgezeichnet nach [45]).
2.3 Punktdefekte
Ausgehend von einer perfekten Kristallstruktur wird jede Unregelmäßigkeit im Kristallgitter als De-
fekt bezeichnet, da sich dort die Anordnung der Atomrümpfe erheblich von der Idealstruktur unter-
scheidet. Anhand der räumlichen Ausdehnung der Defektbereiche können sie in verschiedene Arten
eingeteilt werden. Man unterscheidet üblicherweise 0-, 1-, 2- und 3-dimensionale Baufehler, was
Punkt-, Linien-, Flächen- und Volumendefekten entspricht [46]. 1- und 2-dimensionale Defekte wer-
den auch unter dem Begriff „ausgedehnte Defekte“ geführt, während 3-dimensionale Kristallbaufeh-
ler vollständige Fremdphasen im Inneren eines Kristalls darstellen. In Tabelle 2.2 sind die Defektarten
mit weiteren Untergruppen aufgeführt.
Defekte kommen im thermodynamischen Gleichgewicht eines jeden Kristalls vor, da durch ihre
Entstehung ein Entropiegewinn zu verzeichnen ist. Dadurch unterscheidet sich die Idealstruktur der
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Tab. 2.2: Überblick der möglichen Defektarten im Kristallgitter [46].
0-dimensionale 1-dimensionale 2-dimensionale 3-dimensionale
Punktdefekte Liniendefekte Flächendefekte Volumendefekte
Frenkel-Typ Schraubenversetzung Stapelfehler Poren
Anti-Frenkel-Typ Stufenversetzung Zwillingsgrenze Ausscheidungen
Schottky-Typ Anpassungsversetzung Kleinwinkelkorngrenze
Anti-Schottky-Typ Großwinkelkorngrenze
Kristalle von der tatsächlich in der Natur auftretenden Struktur - der Realstruktur. Sobald in einem
Gitter Fehlstellen entstehen, steigt die Enthalpie H im Kristall, welche jedoch durch den Term der
ebenfalls zunehmenden Entropie S reduziert wird. Bei gegebener Temperatur T ergibt sich so die
Gleichgewichtskonzentration eines Systems aus der maximalen freien Energie G, welche laut Gibbs-
Helmholtz-Gleichung
∆G = ∆H−T ·∆S (2.1)
entspricht. Das Bestreben eines jeden Festkörpers, ein Minimum an Energie zu erreichen, führt da-
zu, dass der Einbau von Defekten in eine Kristallstruktur in Abhängigkeit von deren Konzentration
im thermodynamisch stabilsten und energetisch günstigsten Zustand resultiert. Prinzipiell kann jede
Fehlstellungsart in einem Materialsystem auftreten. Welcher Defekt überwiegt, hängt dabei von der
Bildungsenthalphie ab.
Für die vorliegende Arbeit sind besonders Punktdefekte in Form von Sauerstoffleerstellen, welche
auch als Vakanzen bezeichnet werden, von Interesse. Es erfolgt eine allgemeine Unterteilung in intrin-
sische und extrinsische Defekte, wobei erstere die in Tabelle 2.2 aufgeführten Schottky- und Frenkel-
Defekte bezeichnen und extrinsische durch Dotierung mit Fremdatomen hervorgerufen werden. Bei
Frenkel-Defekten besetzen die Kationen Zwischengitterplätze während, gleichzeitig Leerstellen im
Kationengitter auftreten. Beim Anti-Frenkel-Defekt sind es Anionen, die auf den Zwischengitterplät-
zen liegen, wodurch Leerstellen im Anionengitter entstehen. Liegt ein Schottky-Defekt vor, so be-
finden sich Leerstellen im Kationen- und Anionengitter. Beim Anti-Schottky-Defekt hingegen liegen
Kationen und Anionen auf Zwischengitterplätzen.
Häufig wird an Stelle von Punktdefekten auch der Begriff Eigenfehlordnung verwendet. Grund
dafür ist die Tatsache, dass bei einer Temperatur verschieden von 0 K und unabhängig von Linien-
und Flächendefekten, stets eine bestimmte Gleichgewichtskonzentration an 0-dimensionalen Defek-
ten auftritt. Das heißt zum einen, dass der ideale Kristall bei Raumtemperatur nicht existiert und zum
anderen, dass bei bestimmten Temperaturen auch charakteristisch viele atomare Fehlordnungen auf-
treten müssen. Mit Hilfe der Kröger-Fink-Notation [47] ist es möglich, das Verhalten derartiger De-
fekte im Kristall genauer zu beschreiben. Dabei geben das Hauptsymbol Auskunft über die Defektart
und der Index über den Platz der Fehlstelle im Gitter. Der Exponent gibt die Ladung entsprechend
dem Kristallgitter wieder, wobei Punkte (Symbol: •) positive Ladungen anzeigen, sprich Elektro-
nenmangel und Striche (Symbol: ′) negative Ladungen, also Elektronenüberschuss. Bei Verwendung
eines Kreuzes (Symbol: ×) wird auf einen neutralen Ladungszustand verwiesen. Die thermische Be-
wegung aller Atome bei Temperaturen über 0 K ist die Grundlage der Diffusion, die bei Abwesenheit
externer Einflüsse zur Homogenisierung des betreffenden Systems bzw. zum Abbau sämtlicher Kon-
zentrationsgradienten führt.
2.3.1 Punktdefekte im TiO2
Ebenso wie SrTiO3 hängt die Art der im TiO2 auftreten Defekte nicht nur von der Temperatur, son-
dern auch vom Sauerstoffpartialdruck ab. Die im TiO2 auftretenden Defekte sollen hier anhand eines
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Phasendiagramms, welches in Abbildung 2.6 dargestellt ist, aufgeführt werden. Es zeigt das Auftreten
dominierender Defektmechanismen in Abhängigkeit von Temperatur und Stöchiometrie [48].
Abb. 2.6: Phasendiagramm der Defektarten im TiO2 in Abhängigkeit von Temperatur und Stöchiometrie. Dabei entspricht
(A) TiO2-x, (B) TiO2n-1 + TiO2-x und (C) TiO2n-1 (nachgezeichnet nach [48]).
Spezieller Augenmerk soll hier auf Phase (A) gelegt sein, welche das Vorkommen von Punktdefek-
ten beschreibt [49, 50]. Sie wird in drei Gebiete unterteilt. Bereich I definiert das überwiegende Auf-
treten von interstitiellen Ti3+- und/oder Ti4+-Kationen. Basierend auf der Kröger-Vink-Notation [47]










definieren. Bei einem höheren Sauerstoffpartialdruck und geringeren Temperaturen wird der Bereich
II von ein- und zweifach geladenen Sauerstoffleerstellen (V ••O und V
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dominiert. Dabei stellt die zweifach ionisierte Leerstelle den am häufigsten im TiO2 auftretenden De-
fekt dar [51]. Ausgehend von den Ergebnissen in [52] konnten für den Bereich III und Temperaturen
unter 400 K keinerlei diffundierende Teilchen nachgewiesen werden. Für höhere Temperaturen im
Bereich 400 K< T < 700 K treten gleichermaßen Diffusion von Sauerstoffleerstellen und interstiti-
ellen Ti-Ionen auf. Für T > 700 K überwiegt die Zwischengitter-Diffusion der Ti-Ionen. Neben den
aufgeführten intrinsischen Defekten können auch extrinsische Defekte durch Fremdatome im Mate-
rial auftreten, auf welche hier jedoch nicht weiter eingegangen werden soll.
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Phase C definiert jenen Bereich, in welchem kristallografische Scherebenen in einem reduzier-
ten Kristall auftreten. Eine zunehmende Reduktion eines Kristalls führt zur steigenden Ausbildung
von Punktdefekten, wobei für T < 900 K Sauerstoffleerstellen dominieren [53]. In Abhängigkeit vom
Reduktionsgrad kommt es zur Ausbildung von Stapelfehlern, welche in einer Scherung der Kristall-
struktur resultieren. Für T > 900 K treten hauptsächlich Ti-Zwischengitterionen auf [53, 54]. Eine
zunehmende Reduktion führt hier zum Anstieg der Ti3+-Konzentration, was in einer Verbindung die-
ser Punktdefekte zu Liniendefekten resultiert, welche sich aus Zwischengitter- und Frenkel-Defekten
zusammensetzen. Wird der Reduktionsgrad weiter erhöht, kommt es zur Bildung von Defekten in der
Ebene, die auch als Scherebenen bezeichnet werden [55]. Für beide Temperaturbereiche können die
resultierenden Phasen unterschiedliche Zusammensetzungen aufweisen. Sie werden als sogenannte
Magnéli-Phasen bezeichnet [56], welche aus TiO6-Oktaedern bestehen und über gemeinsame Okta-
ederflächen miteinander verbunden sind [57], wobei eine Unterteilung in zwei gleichwertige TinO2n-p-
Phasen-Serien von (4 ≤ n ≤ 9, p = 1) und (14 ≤ n ≤ 50,1 < p < ∞) vorgenommen wird [48]. Mit
steigender Reduktion des Kristalls steigt auch das Vorkommen der Magnéli-Phasen bis es schließlich
zur Ausbildung von Ti3O5 und Ti2O3 kommt. Im Gebiet III liegt eine Koexistenz der beschriebenen
Punktdefekte und Scherebenen vor.
2.3.2 Punktdefekte im SrTiO3
Mit einer Defektbildungsenergie von 3,94 eV [41] kommen im SrTiO3 überwiegend Sauerstoffvakan-
zen V••O in Form der 0-dimensionalen Schottky-Defekte vor. Auf Grund der vom System angestrebten
Elektroneutralität treten sie in Kombination mit Strontiumleerstellen V
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oder freien Elektronen auf. Auf die metallischen Vakanzen soll hier nicht weiter eingegangen werden,
da sie erst oberhalb von 900 ◦C mobil werden [59] und somit bei Raumtemperatur keinen Beitrag zur


















und Strontiuminterstitials Sr••i oder Titanvakanzen V
′′′′











ausbilden müssten. Die Bildung von Titanvakanzen weist zwar mit 7,1 eV die höchste Defektbil-
dungsenergie auf, doch auf Grund des vergleichsweise großen Volumens eines Ti4+-Ions ist es relativ






in die Struktur des SrTiO3 eingebaut wird [60]. Außerdem bewirkt die hohe Ladung des V
′′′′
Ti, dass
Ti4+ innerhalb seiner energetisch günstigsten Position im Sauerstoffoktaeder verbleibt.
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2.3.3 Sauerstoeerstellen
Der am häufigsten im Kristallgitter eines Oxids auftretende Defekt ist die Sauerstoffleerstelle, wobei
man in ein- und zweifach geladene Sauerstoffleerstellen unterscheidet. Ausgehend von der auf Glei-
chung 2.1 basierenden Diskussion treten bereits bei Raumtemperatur sowie im undotierten Zustand
Sauerstoffleerstellen auf. Bei deren Bildung auf einem regulären Gitterplatz muss molekularer Sau-
erstoff über eine Austauschreaktion mit der umgebenden Gasphase aus dem Kristallgitter ausgebaut
werden. Dieser Vorgang findet an der Oberfläche statt und wird am Beispiel einer zweifach geladenen
Sauerstoffleerstelle über das bereits in Gleichung 2.5 aufgeführte Reaktionsgleichgewicht wiederge-
geben. Da bei der Bildung von Leerstellen Elektronen frei werden, entspricht dieser Defekt einem
intrinsischen Donatorzustand, der zusätzliche Zustände in der Bandlücke nahe des Leitungsbandes
induziert [42, 58]. Sobald der Abstand zwischen einem solchen Defektniveau und dem Leitungsband
mehrere Zehntel Elektronenvolt beträgt, verbleiben die sich in den Niveaus befindlichen Elektro-
nen an ihrer Position, da ihre Energie mit kBT ≈ 140 eV bei T = 300 K [22] nicht ausreicht, um sie
thermisch ins Leitungsband anzuregen. Ausgehend von den Werten für die Anregungsenergien der
einfach geladenen Sauerstoffleerstellen von 0,1 eV und 1,4 eV für zweifach geladene, sind Sauer-







neutral. Für höhere Temperaturen kommt es entsprechend Gleichung 2.5 auch zur Entstehung zwei-
fach geladener Leerstellen. Durch das Auftreten einer Sauerstoffleerstelle auf einem regulären Git-
terplatz findet für SrTiO3 eine geringe Verzerrung der kubischen Form zur tetraedrischen statt. Wie
bereits unter Kapitel 2.1 erwähnt, spalten sich die im Leitungsband befindlichen leeren Ti-Orbitale
in drei niederenergetische 3d t2g- und zwei höher energetische 3d eg-Orbitale auf und bilden ein ok-
taedrisches Ligandenfeld. Letzterer Zustand beeinflusst maßgeblich das am niedrigsten lokalisierte
Leitungsband, wodurch dieses durch das Vorhandensein einer Leerstelle abgesenkt und somit dem
Defektzustand der Leerstelle zugeordnet werden kann. Die nach Gleichung 2.5 generierten Elektro-
nen besetzten Zustände nahe des Leitungsbandes, wodurch sich das Fermi-Energieniveau in dessen
Richtung verschiebt und somit n-Leitung ergibt. Pro Sauerstoffvakanz sind 7 Leitungsbandniveaus
nahe der Fermi-Energie EF zu finden. Für sehr hohe Dotierungen kann das Fermi-Niveau sogar in-
nerhalb eines der Bänder liegen.
Sauerstoffvakanzen können sich nach [42] ab einer bestimmen Leerstellenkonzentration auch als
Cluster ausbilden. Die Fehlstellen liegen hier nah beieinander bzw. treten auf Grund des energetisch
begünstigten Zustandes im selben Einheits-Oktaeder auf. Es wird vermutet, dass sie kleinere Dif-
fusionskoeffizienten als einzeln vorliegende Leerstellen haben [61]. Durch deren Ansammlung an
Defekten, wie beispielsweise Versetzungen oder Oberflächen, kann es zur Entstehung eines Defekt-
bandes kommen, in welchem direkte Elektronensprünge zwischen benachbarten Leerstellen stattfin-
den können. Dadurch werden die elektrischen Eigenschaften merklich beeinflusst, wodurch sich die
Kennlinie des untersuchten Bauelements ändert.
Die Diffusion von Defekten beruht auf der thermischen Bewegung der Atome für Temperaturen
über 0 K. Ohne etwaige äußere Einflüsse wirkt eine Defektdiffusion stets Konzentrationsgradienten
im System entgegen. Durch die Einwirkung eines äußeren elektrischen Feldes kommt es, abhängig
von der Stärke des angelegten Feldes und der Temperatur, zur Einstellung eines Konzentrationsprofils






beschrieben [62]. kB ist dabei die Boltzmann-Konstante, T die Temperatur und q die Ladung der
Elektronen mit q = ±e0, wobei e0 die Elementarladung bezeichnet. Der Diffusionskoeffizient selbst
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mit der Aktivierungsenergie EA bestimmt werden. Aus Gleichung 2.13 und 2.14 ergibt sich für
die Mobilität eine Temperaturabhängigkeit von ≈ 1/T [63]. Für Sauerstoffvakanzen beträgt sie in
SrTiO3 nach [64] bei 300 K 1,2 · 10-13 cm2/Vs. Weitere Werte sind für 513 K in der Literatur mit
3 · 10-9 cm2/Vs bis 7 · 10-9 cm2/Vs [63] und 1 · 10-7 cm2/Vs bis 5 · 10-7 cm2/Vs [65, 66] angege-
ben. Defektzustände wie Versetzungen oder Korngrenzen im System können zur Beschleunigung der
Leerstellen-Diffusion führen [67]. Auch die Umverteilung der Sauerstoffvakanzen kann zusätzliche
Defekte schaffen, die ebenfalls die Diffusion beschleunigen und schließlich zu einem elektrischen




3.1 Prinzipien der Atomlagenabscheidung
Die kontrollierte und zugleich homogene Abscheidung extrem dünner Schichten mittels ALD hat
im Laufe der letzten Jahrzehnte Anwendungsbereiche in der Mikro- und Nanostrukturierung stark
revolutioniert. Dank der ungerichteten Abscheidung können nicht nur glatte, strukturierte und poröse
Oberflächen gleichmäßig beschichtet werden, auch ist die Schichtdicke auf wenige Angström genau
kontrollierbar.
Der Ursprung der ALD führt bis in das Jahr 1977 zurück [68], wo sie als Patent unter dem Na-
men Atomlagenepitaxie erstmals Erwähnung findet. Abgesehen von einer geringen Nachfrage an
Leuchtbildschirmen gab es keine weiteren Anwendungen für die Erzeugung von Schichten mit weni-
gen Nanometern Schichtdicke. Daher forschte nur eine geringe Zahl an Wissenschaftlern auf diesem
Gebiet. Erst in den späten 90er Jahren wurde die ALD als maßgebliche Methode für Dünnschicht-
abscheidung im Bereich der Mikro- und Nanoelektronik wiederentdeckt. Auf lange Sicht scheint sie
momentan die einzige Methodie zu sein, mit der zuverlässig und unter reproduzierbarer Qualität die
gewünschten Schichten im Nanometerbereich hergestellt werden können [69].
Abgeleitet vom Prozess der CVD (ausführlich nachlesbar unter [70] und [71]) handelt es sich bei
der ALD um ein Abscheidungsverfahren aus der Gasphase, bei der die Teilreaktionen der zu Grun-
de liegenden Reaktion voneinander separiert werden. Somit beschreibt dieses Verfahren eine sich
wiederholende Sequenz mehrerer aufeinanderfolgender Oberflächenreaktionen [72]. Dabei werden
in einem Reaktor chemische Vorstufen, die auch als Präkursoren bezeichnet werden, zur Reaktion
gebracht. Im Gegensatz zur CVD, bei der die Präkursoren zeitgleich und kontinuierlich in die Reak-
tionskammer geleitet werden, befindet sich bei der ALD stets nur ein Reaktant darin. ALD-Prozesse
bestehen aus mindestens zwei Oberflächenreaktionen [73], wobei stets einer der Präkursoren zur Ab-
scheidung der Metallschicht dient und durch den darauf folgenden Präkursor oxidiert wird. Für der-
artige Reaktionen muss während des gesamten Abscheidungsvorganges Energie in Form von Wärme
zugeführt werden. Um eine Trennung der verschiedenen Präkursoren innerhalb eines Prozesses zu ge-
währleisten, wird der Reaktor stets zwischen zwei Präkursor-Pulsen mit einem Inertgas gespült [68].
Je eine aufeinanderfolgende Puls- und Spülzeit eines Präkursors wird zusammen als ein Zyklus be-
zeichnet, wobei die Spülzeit nicht selten den wesentlichen Teil der Gesamtprozesszeit ausmacht.
3.2 Die Savannah S100 ALD-Anlage
Ein Hauptziel dieser Arbeit bestand in der Herstellung dünner Strontiumtitanatschichten mit Hilfe ei-
ner kommerziell erhältlichen Anlage zur Atomlagenabscheidung, wobei die eingesetzten Präkursoren
ebenfalls kommerziell zugänglich sein sollten. Die Herstellung von SrTiO3-ALD-Schichten mittels
eigens hergestellter Anlagen wird in der Literatur sehr häufig beschrieben [74–77]. Unabhängig von
den guten Resultaten verwehren solche Publikationen jedoch dritten die Reproduzierbarkeit der Er-
gebnisse.
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3.2.1 Aufbau
Innerhalb der vorliegenden Arbeit wurde eine kommerziell erhältliche Savannah S100 ALD-Anlage
von Cambridge Nanotech (seit 2012 Ultratech) verwendet, welche in Abbildung 3.1 zu sehen ist.
(a) Außenansicht. (b) Innenansicht. (c) Pumpensystem.
Abb. 3.1: Savannah S100 ALD-Anlage (Cambridge Nanotech, seit 2012 Ultratech). Abbildung (a) zeigt die Außenansicht
der Anlage mit der Reaktionskammer ¬, (b) die Innenansicht mit den markierten Komponenten Präkursorlinie ­, Manifold,
®, Kühlfalle ¯, Druckmesser °, Stop valve ± und Dead legg ² und (c) das Pumpensystem mit Vakuumpumpe ³.
ALD-Anlagen bestehen grundsätzlich aus drei Komponenten: einem Reaktor mit beheizbarem
Substrathalter ¬, dem Präkursorsystem ­ und einem Pumpensystem ³. Das Präkursorsystem der
Savannah S100 umfasst drei Linien, wobei jede Linie einem Präkursor zugeordnet ist. Abhängig von
den Eigenschaften der jeweiligen Vorstufe ändert sich auch die Konfiguration einer Linie. Für gas-
förmige und flüssige Präkursoren mit ausreichend hohem Dampfdruck genügen geeignete Behälter
mit steuerbarem Ventil. Jenen mit geringem Dampfdruck bzw. festem Aggregatzustand muss genü-
gend thermische Energie zugeführt werden, um sie in die Gasphase überführen zu können. Hierzu
dienen Heizmäntel, welche um die Präkursoren gelegt werden. Für beide in dieser Arbeit eingesetz-
ten metallischen Vorstufen sind solche Heizmäntel notwendig. Die gasförmigen Präkursormaterialien
werden über das sogenannte Manifold ® über einen Einlass in die sich darüber befindliche Reak-
tionskammer gepumpt. Zur Vermeidung von Druckschwankungen und langer Spülzeiten darf der
Reaktor keine größeren Todvolumina enthalten. Bei einer S100-Anlage hat die Reaktionskammer
einen Durchmesser von 100 cm. Das Pumpensystem dient zum einen der Einstellung des Basisdrucks
in der kompletten Anlage und zum anderen der Entfernung von überschüssigem Präkursormaterial
und unerwünschten Reaktionsprodukten aus der Reaktionskammer. Die hiesige Anlage wird mit ei-
ner XDS10 Trockenvakuumpumpe (Edwards) betrieben. Die vorgeschaltete Kühlfalle ¯ dient dem
Schutz der Pumpe vor Beschädigungen. Sie trennt kondensierbare Gaskomponenten aus dem Gas-
strom ab und bindet sie. Der Druck in der Anlage wird stetig mittels eines Druckmessers ° überwacht,
welcher sich unterhalb des Auslasses der Reaktionskammer befindet. Ein weiterer Bestandteil ist das
Stop valve ±, welches als zusätzliches Ventil für Abscheidungen im exposure mode dient und bei des-
sen Schließen der Inertgasfluss unterbrochen werden kann (siehe auch Kapitel 3.6). Die Gaszufuhr
erfolgt im Falle der hiesigen Anlage von der Seite (flow type-Reaktor) auf das Substrat, im Gegen-




Die Herstellung von Al2O3- und TiO2-Schichten läuft in einer Savannah S100 Anlage ohne weitere
Probleme ab. Dagegen ist es für die Abscheidung von SrTiO3-Schichten mittels eines Sr(iPr3Cp)2-
Präkursors notwendig, einzelne Komponenten zu optimieren, da dieser Prozess nicht nur unter höhe-
ren Substrattemperaturen stattfinden muss, sondern auch aggressive Nebenprodukte erzeugt. Anfäng-
lich wurden für das Pumpensystem der Anlage Ölpumpen eingesetzt (Modell: Alcatel 2005I), um bei
einem guten Preis-Leistungsverhältnis Drücke von bis zu P = 0,4 Pa erreichen zu können. Allerdings
ist das Öl in der Pumpe bei aggresiven Prozessen sehr wartungs- und kostenintensiv. Nicht alle Verun-
reinigungen können von der Kühlfalle gebunden und somit von der Pumpe ferngehalten werden, was
im Dauerbetrieb zu regelmäßigen Ölverschmutzungen führt und in einer Druckminderung resultiert.
Außerdem wird während des Abscheidungsprozesses heißer Wasserdampf erzeugt, der auf dem Weg
von der Reaktionskammer bis in die Pumpe nicht genügend abkühlen kann und somit hohe Tempe-
raturen in der Pumpe erzeugt. Dadurch kann es zum Verdampfen einzelner Ölbestandteile kommen,
welche bis in die Reaktionskammer rückdiffundieren können und zu Kontaminationen der Schicht
führen. Alternativ wurde die Ölpumpe durch eine Scrollpumpe ersetzt. Allerdings ist hier darauf zu
achten, dass keine chemieresistenten Pumpen, wie beispielsweise nXDS-Scroll-Pumpen eingesetzt
werden, da sie über Fluorelastomer-Dichtungen verfügen. Zwar wird die Pumpe dank ihres chemie-
resistenten Aufbaus vor den aggressiven Reaktionsprodukten geschützt, allerdings bewirkt der heiße
Wasserdampf eine Zersetzung der fluorhaltigen Elastomere, welche ebenfalls in die Reaktionskam-
mer diffundieren und somit eine Fluorkontamination der abzuscheidenden Schichten verursachen.
Eine gute Alternative hierfür sind Trocken-Scroll-Pumpen derselben Serie, wobei hier speziell eine
XDS10-Pumpe für eine höhere Pumpenleistung eingesetzt wurde. Um die Scroll-Pumpe besser vor
Verunreinigungen zu schützten, wurde ein sogenanntes Dead legg eingebaut, wie es in Abbildung 3.1
unter Punkt ² zu sehen ist. Ohne eine solche zusätzliche Komponente bewirken in die Pumpe geso-
gene Verunreinigungen mit der Zeit eine Abnutzung der Zähne der integrierten Spiralen, wodurch die
Pumpe schlussendlich zerstört wird.
Durch den Austausch der Pumpe konnte somit zum einen eine Kostenreduktion bezüglich der Öl-
wartung erzielt und zum anderen eine Quelle der Schichtkontamination durch Fremdatome eliminiert
werden. Allerdings gibt es noch eine weitere Komponente, die eine Kontamination der Schichten
hervorruft. Üblicherweise werden für eine Savannah-Anlage O-Ringe aus Fluorkohlenwasserstof-
fen (Farbe: schwarz) zum Abdichten verwendet. Sie sind ölbeständig, was wichtig bei Betrieb mit
einer Ölpumpe ist und halten Temperaturen bis 150 ◦C aus. Da der Prozess mit einem Sr(iPr3Cp)2-
Präkursor an eine minimale Substrattemperatur von 300 ◦C gebunden ist, muss die Reaktionskammer
stets diese Mindesttemperatur in der Kammer und 270 ◦C im separat beheizbaren Außenring betra-
gen. Letztere Temperatur muss niedriger gehalten werden, da 270 ◦C der maximalen Temperatur des
Kalrez-Dichtringes des Reaktors entspricht. Auf Grund der beiden deutlich über 150 ◦C liegenden
Temperaturen wird der sich in Abbildung 3.1 unmittelbar unter dem Auslass der Reaktionskammer
befindliche O-Ring Temperaturen von T  150 ◦C ausgesetzt, wodurch er sich mit der Zeit zersetzt
und Fluor freisetzt. Dieses Gas diffundiert auf direktem Weg in die Reaktionskammer und führt zu
Fluor-Verunreinigungen in der Schicht, die in extremen Fällen bis zu 15 at% erreichen kann. Daher ist
es erforderlich, mindestens diesen Dichtring, idealerweise jedoch alle der Hitze ausgesetzten O-Ringe
gegen alternative Ringe auszuwechseln, die hitzebeständiger und frei von Fluor sind. Hierzu wurden
O-Ringe aus Silikon mit einer Hitzebeständigkeit bis zu 200 ◦C (Farbe: rot) in der gesamten Anlage
eingesetzt, wodurch keine Fluoratome in die Schichten geraten können.
3.3 Prozessablauf
Zur allgemeinen Beschreibung eines Schichtabscheidungsprozesses soll Abbildung 3.2 dienen. Für
eine Oberflächenreaktion auf dem Substrat ¬ wird der erste Präkursor in die Reaktionskammer einge-
lassen. Es bildet sich eine chemisorbierte Schicht, indem die Vorstufenmoleküle mit den Oberflächen-
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Abb. 3.2: Schematische Darstellung eines Wachstumsprozesses bei einer Atomlagenabscheidung. Die Präkursoren wer-
den selblimitierend Monolage für Monolage abgeschieden, wobei die überschüssigen Vorstufenmoleküle zwischen den
Präkursor-Pulsen durch ein Inertgas aus der Reaktionskammer gespült werden (reproduziert nach [78]).
gruppen bis zur Sättigung chemisorbieren. Die Chemisorbtion stellt dabei die grundlegende Reaktion
eines ALD-Prozesses dar, da sowohl chemische Bindungen (z. B. kovalente Bindungen), als auch La-
dungstransporte stattfinden. Ist die Oberflächenreaktion abgeschlossen, sollte sich idealerweise eine
einzelne Monolage auf dem Substrat abgeschieden haben (­). Daraufhin folgt die Spülung mit einem
Inertgas, wobei die überschüssigen Vorstufenmoleküle und die Reaktionsprodukte abgepumpt wer-
den. Diesen Prozessschritt bezeichnet man auch als Evakuation oder Spülzeit. Anschließend wird das
Substrat, mit der sich darauf befindlichen Monolage des ersten Präkursors, dem zweiten ausgesetzt.
Nach Chemisorbtion der nächsten Monolage auf der des vorherigen Präkursors (®) wird der Über-
schuss an Präkursormolekülen zusammen mit den überflüssigen Reaktionsprodukten wieder mittels
des Inertgasstroms aus der Reaktionskammer gespült. An dieser Stelle soll noch erwähnt sein, dass
die Wechselwirkungskräfte zwischen dem Substrat und der ersten Monolage geringer sind, als jene
zwischen den einzelnen Monolagen. Im Falle zweier Präkursoren wäre ein Durchlauf zur Schichtab-
scheidung nun komplett und es kann mit dem nächsten fortgefahren werden, der in Abbildung 3.2
erneut bei Punkt (¬) einsetzt. Der Reaktionsmechanismus kann demzufolge als selbstlimitierend be-
zeichnet werden. Das bedeutet, dass nur eine Monolage des Präkursors pro Puls chemisorbiert bzw.
mit bereits chemisorbierten Schichten reagiert und so die Menge des abgeschiedenen Schichtmate-
rials eines jeden Reaktionszyklus konstant ist. Idealerweise setzt auch kein neues Schichtwachstum
einer Monolage ein, bevor nicht die vorherige Schicht vollständig abgesättigt ist. Man spricht hier von
einem zweidimensionalen Wachstum, das auch als Schicht-bei-Schicht- oder Frank van der Merwe-
Wachstum bezeichnet wird [79]. Es kann auf Grund der energetischen Begünstigung der Substrato-
berfläche auch zum sogenannten Insel- oder Volmer-Weber-Wachstum kommen. Hierbei bilden sich
3-dimensionale Inseln oder Cluster mit zunehmender Schichtdicke aus. Eine dritte Wachstumsform
stellt das Schicht-und-Insel- bzw. Stranski-Krastonow-Wachstum dar, welches als Verknüpfung der
beiden anderen Arten gilt. Zunächst bilden sich Schichten aus, auf welchen dann jedoch bei einer
bestimmten Dicke Inseln aufwachsen, wobei die Stärke der Wechselwirkung zwischen Schicht und
Bindungsatomen von der Distanz zum Substrat abhängt. Zur Veranschaulichung sind alle drei Wachs-
tumsarten noch einmal in Abbildung 3.3 dargestellt. Diffusion und Oberflächendefekte zwischen den
Schichten werden bei den drei genannten Wachstumsarten vernachlässigt. Die Bildung der Schicht
wird hauptsächlich von den Wechselwirkungen zwischen Substrat und wachsender Schicht sowie der
Kinetik des Kristallwachstums und der Thermodynamik des Adsorptionsprozesses beeinflusst [71].
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(a) Frank van der Merwe. (b) Volmer-Weber. (c) Stranski-Krastonow.
Abb. 3.3: Klassifizierung der Wachstumsarten dünner Schichten. In (a) ist das klassische Frank van der Merwe-Wachstum
gezeigt, (b) beschreibt das Volmer-Weber-Wachstum und (c) das Stranski-Krastonow-Wachstum. Das Substrat ist grau
unterlegt. Die gelben Kugeln stellen die darauf abgeschiedene Schicht dar.
3.4 Präkursoren
Ähnlich wie mit den ALD-Anlagen verhält es sich mit den eingesetzten Sr-Präkursoren. Viele Veröf-
fentlichungen beziehen sich auf Arbeiten mit selbst angefertigten Metall-Präkursoren [76,80–82]. Zur
Zeit sind jedoch lediglich Sr(iPr3Cp)2 und Sr(iPr3Cp)2DME kommerziell erhältlich. Für die Abschei-
dung der TiO2-Teilschicht innerhalb einer SrO-TiO2-Verbindung gibt es eine Vielzahl verschiedener
Ti-Präkursoren. Hauptsächlich basieren sie auf Alkoholaten und gemischten Alkoholat-Diketonat-
Verbindungen wie beispielsweise Ti(iOMe)4 [83, 84], Ti(iOPr)4 [76, 77] oder Ti(iOPr)2(thd)2 [80].
Seit wenigen Jahren werden auch Präkursoren basierend auf Cyclopentadienyl-Gruppen (Cp) ver-
wendet. Beispiele hierfür sind Cp*Ti(OMe)3 [82] und (CpMe5)Ti(OMe)3 [85]. Präkursoren für die
Abscheidung der SrO-Teilschicht beruhen ebenfalls auf Cp-Liganden [74, 75, 83, 86] oder Diketona-
ten wie Sr(thd)2 [76, 80] bzw. Sr(tmhd)2 [81]. Als Oxidationsmittel wird hauptsächlich H2O oder O3
eingesetzt, wobei ersteres leichter zu handhaben und niedriger im Preis ist. Sr-haltige Vorstufenmate-
rialien basierend auf Diketonaten zeigen laut Literatur [77] nur niedrige Reaktivität beim Zusammen-
spiel mit Wasser im Vergleich zu guten Wachstumsraten beim Einsatz von Ozon. Grund dafür ist die
vergleichsweise hohe Bindungsenergie zwischen dem Sr2+-Ion und dem Diketonat-Liganden (tmhd-
Ligand: Eb≈ 4,94 eV [81]), welche für eine optimale ALD-Abscheidung während der Chemisorption
aufgebrochen werden muss. Die Bindungsenergie zwischen einem Cp-Liganden und dem Sr2+-Ion ist
wesentlich geringer als jene der Diketonate (iPr3Cp-Ligand: Eb = 2,58 eV [75]). Dadurch können die
Liganden innerhalb des Chemisorptionsprozesses leichter abgetrennt werden, was schließlich zu einer
höheren Wachstumsrate pro Zyklus (engl. Growth Per Cycle, GPC) führt. Laut Angaben des Herstel-
lers Air Liquide erhöht der Einsatz von Sr(iPr3Cp)2 bei Temperaturen über 300 ◦C außerdem den
Vakuumdruck in der Anlage, wodurch eine sehr schnelle und kontinuierliche Beförderung des Gases
in die Reaktionskammer gewährleistet wird.
Zur Herstellung des binären Oxids TiO2 wurden in vorliegenden Arbeit der Ti-Präkursor
Tetrakis(dimethylamido)titanium(IV) (Ti[N(CH3)2]4 bzw. TDMAT) und ein H2O-Präkursor als Oxi-
dationsmittel verwendet, was in Kombination mit einer Savannah S100-Anlage (siehe Kapitel 3.2)
zu einer guten Reproduzierbarkeit der Schichten führt. Zur Abscheidung des ternären SrO-TiO2-
Schichtsystems wurde zusätzlich der kommerziell erhältliche Präkursor 1,2,4-Trisisopropylcyclo-
pentadienylstrontium (Sr(iPr3Cp)2) über eine dritte Präkursorlinie in den Abscheidungsmechanismus
eingebunden.
3.4.1 Titan-Präkursor
Tetrakis(diemthylamido)titanium(IV) ist ein in der Literatur bereits ausführlich diskutierter und gut
bekannter Präkursor zur Herstellung von insbesondere binären Schichten wie TiO2 [87–90] und
TiN [91,92]. Seine Struktur ist mit dem zentralen Ti-Atom und den vier daran befindlichen Stickstoff-
atomen bindend an jeweils zwei Methylgruppen in Abbildung 3.4 dargestellt. TDMAT besitzt laut
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Herstellerangaben (Air Liquide) mit 60 ◦C einen vergleichsweise geringen Siedepunkt bei geringen
Drücken (P = 133 Pa), weshalb auch ohne Zusatzgerätschaften wie Bubblern homogenes Schicht-
wachstum erzielt werden kann. Üblicherweise wird es bei Substrattemperaturen zwischen 180 ◦C
und 220 ◦C abgeschieden [72, 93]. Nach [94] wird die Schichtherstellung im Bereich von 200 ◦C bis
350 ◦C bei relativ niedrigem Druck (P = 667 Pa) und unter Stickstoffatmosphäre beschrieben. Die Un-
tersuchung des Ausgangsproduktes zeigte allerdings, dass keine ideale TiN-Schicht entsteht, sondern
TiCxNy im Verhältnis Ti : N : C = 1 : 0,9 : 0,7. Bei 350 ◦C abgeschiedene Schichten wiesen außerdem
noch Spuren von Wasserstoff und einen erhöhten Anteil an Titanteilchen auf. Derartige Ergebnisse
werden unter [95] bestätigt.
Abb. 3.4: Strukturformel des TDMAT-Präkursors bestehend aus einem zentralen Ti-Atom, welches an vier Stickstoffatome
mit acht daran gelagerten Methylgruppen bindet.
3.4.2 Strontium-Präkursor
Neben Sr(iPr3Cp)2DME ist 1,2,4-Trisisopropylcyclopentadienylstrontium mit der chemischen For-
mel Sr(iPr3Cp)2 einer der beiden einzigen momentan kommerziell zugänglichen Präkursoren auf Sr-
Basis. Sr(iPr3Cp)2 ist aus einem zentral gelagerten Sr-Atom zwischen zwei Cp-Ringen mit jeweils
drei Propylgruppen aufgebaut, wie in Abbildung 3.5 dargestellt. Eine solche Vernetzung wird auch
als Sandwichstruktur bezeichnet.
Abb. 3.5: Strukturformel des Sr(iPr3Cp)2-Präkursors bestehend aus einem zentralen Strontiumatom, welches innerhalb
einer Sandwichstruktur an zwei Cyclopentadienylringe mit jeweils drei Propylgruppen gebunden ist.
Ein weiteres wichtiges Argument für den Einsatz dieser Vorstufe ist die unter Kapitel 3.4 bereits
diskutierte Tatsache, dass die benötigte Energie zum Aufbrechen der Bindung zwischen dem ersten
Cp-Liganden und dem Sr-Atom vergleichsweise sehr gering ist, wodurch mehr reaktive Liganden
während der chemischen Absorption zur Verfügung stehen und der GPC ansteigt [75]. Außerdem
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kann für Sr(iPr3Cp)2 das Auftreten von CVD-ähnlichem Wachstum ausgeschlossen werden. Zwar
beträgt die Bindungsenergie zwischen den beiden sich am nächsten zum Cp-Ring befindlichen Alkyl-
C-Atomen nur 1,48 eV, jedoch liegt sie zwischen dem Cp-Ring und seinem nächsten Alkyl-C-Atom
bei 4,89 eV und ist somit höher als jene zwischen Cp-Ring und Sr-Atom. Daraus folgt, dass trotz
einer teilweisen Zersetzung des iPr3Cp-Liganden während der ALD-Abscheidung auch der Sr-Anteil
auf Grund der verbleibenden Methylgruppen am Cp-Ring flüchtig ist und somit ein CVD-Wachstum
des Liganden verhindert wird [81].
Sr(iPr3Cp)2 besitzt laut Herstellerangaben (Air Liquide) mit rund 50 ◦C einen sehr geringen Schmelz-
punkt. Bei Umgebungsdruck ist es nur schwach reaktiv und thermisch sehr stabil. Unter Schutzgas,
wie beispielsweise Stickstoff oder Argon, zersetzt sich der Präkursor nicht unterhalb von 300 ◦C, was
die Substrattemperatur für eine Atomlagenabscheidung nach unten hin auf diesen Wert begrenzt.
3.5 Reaktionsmechanismus
Der Abscheidungsmechanismus für binäre und ternäre Systeme soll direkt am Beispiel des unter-
suchten Schichtsystems SrO-TiO2 erklärt werden. Dabei handelt es sich bei reinem TiO2 um ein
binäres System, abgeschieden durch die beiden Präkursoren H2O und TDMAT. SrTiO3 hingegen be-
steht aus drei Atomsorten, weshalb es zu den ternären Systemen zählt und durch Hinzunahme des
dritten Präkursors Sr(iPr3Cp)2 erzeugt werden kann. Die beiden metallischen Präkursoren wurden
bereits ausführlich unter Kapitel 3.4 diskutiert. H2O fungiert für die Prozesse als Sauerstoffquelle zur
Terminierung der Substratoberfläche.
Abbildung 3.6 dient zur Veranschaulichung des ALD-Prozesses zur theoretischen Herstellung dün-
ner SrTiO3-Schichten, wobei der TiO2-Prozess integriert ist. Zunächst werden die Substrattemperatur
eingestellt und die metallischen Präkursoren auf Betriebstemperatur aufgeheizt. Unter Normalbedin-
gungen liegen viele Präkursorsubstanzen nicht gasförmig vor. Mittels gezielter Temperatursteuerung
können die einzusetzenden Vorstufen jedoch in ihren Zylindern in die Gasphase überführt, um mit
Hilfe eines Trägergases in die Reaktionskammer befördert zu werden. Dies geht immer mit einer kur-
zen Druckerhöhung, dem sogenannten Präkursor-Puls, einher. Innerhalb dieses ersten Arbeitsschrittes
der Atomlagenabscheidung, der als Pulszeit bezeichnet wird, wird der Sr-Präkursor in die Reaktions-
kammer eingelassen (a), woraufhin er an die OH-Gruppen der oxidierten Substratoberfläche chemi-
sorbiert, indem die Bindung zwischen dem zentralen Sr-Atom und einem der beiden benachbarten
Alkyl-C-Atome aufbricht. Das Sr-Atom lagert sich daraufhin unter Abspaltung eines Protons an ein
Sauerstoffatom an und bildet somit entsprechend der Reaktionsgleichung
·OH+Sr(iPr3Cp)2→ H(iPr3Cp)+ ·O−Sr−i Pr3Cp (3.1)
eine Monolage (b). Der Prozess setzt sich solange fort, bis sämtliche Sauerstoffatome der Substra-
toberfläche belegt sind und sich eine inerte Oberfläche aus Cp-Ringen mit sich daran befindlichen
Propylgruppen bilden konnte. Daraufhin werden überschüssige Sr(iPr3Cp)2-Moleküle und Reakti-
onsprodukte wie H(iPr3Cp) während der Spülzeit mittels des Inertgases N2 aus der Reaktionskammer
gespült. Dieser Prozessschritt ist ebenso wie die Pulszeit variierbar. Als nächstes wird der zweite Prä-
kursor (H2O) in die Reaktionskammer gepulst (c), um eine Oxidation der gebildeten Schicht unter
erneuter H(iPr3Cp)-Bildung zu veranlassen. OH-Gruppen, die an benachbarte Sr-Atome gebunden
sind, bilden gleichzeitig Sauerstoffbrücken unter der Abspaltung von Wasser aus. Es entsteht eine re-
aktionsfreudige, abgesättigte, OH-terminierte Oberfläche. Nachdem nochmals mit N2 gespült wurde,
ist an dieser Stelle nach Gleichung
·O−Sr−i Pr3Cp+H2O→ ·O−Sr−OH+H(iPr3Cp) (3.2)
ein halber Zyklus des ternären Prozesses abgeschlossen (d). Für die binäre Abscheidung von SrO-
Schichten würde nun die erneute Einleitung des Sr(iPr3Cp)2-Präkursors folgen und der Prozess von
vorn beginnen. Im Fall der SrTiO3-Abscheidung wird anschließend für den zweiten Zyklenteil der
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Abb. 3.6: Chemischer Ablauf des ALD-Prozesses zur Herstellung von Dünnschicht-SrTiO3. (a) Einlass des ersten Prä-
kursors (Sr(iPr3Cp)2) in die Reaktionskammer, (b) Ausbildung einer Monolage durch Chemisorption des Sr-Präkursors
an der Substratoberfläche unter Bildung von Nebenprodukten wie H(iPr3Cp), (c) Einlass des zweiten Präkursors (H2O) in
die Reaktionskammer nach einer Inertgasspülung mit N2 zur Entfernung der überschüssigen Moleküle und Reaktionspro-
dukte, (d) Oxidation der Schicht unter erneuter H(iPr3Cp)-Bildung, wodurch eine abgesättigte, OH-terminierte Oberfläche
entsteht und damit der erste SrO-Teilzyklus nach nochmaliger Spülung abgeschlossen ist, (e) anschließender Einlass des
dritten Präkursors (TDMAT) für den TiO2-Teilzyklus, (f) Bildung einer TiO2-Monolage durch Chemisorption des TDMAT-
Präkursors an der Substratoberfläche unter Entstehung von Nebenprodukten wie NH(CH3)2, (g) wiederholtes Einlassen des
H2O-Präkursors in die Reaktionskammer, nachdem mit Inertgas überschüssige Moleküle und Reaktionsprodukte entfernt
wurden, (h) Oxidation der Schicht unter erneuter NH(CH3)2-Bildung, (i) Entstehung einer abgesättigten, OH-terminierten
Oberfläche und damit Abschluss des zweiten Teilzyklus nach nochmaliger Spülung.
dritte Präkursor TDMAT in die Reaktionskammer eingelassen (e). Auch dieser chemisorbiert wieder
an der OH-terminierten Substratoberfläche, indem die Bindung zwischen dem zentralen Ti-Atom und
einem der benachbarten N-Atome aufbricht und sich Titan an Sauerstoff bindet, während ein Proton
abgespalten wird und mit dem Rest des ursprünglichen TDMAT-Moleküls zu NH(CH3)2 reagiert (f).
Entsprechend dem Reaktionsmechanismus
·O−Sr−OH+Ti[N(CH3)2]4→ NH(CH3)2 + ·O−Sr−O−Ti[N(CH3)2]3 (3.3)
bildet sich eine weitere Monolage aus. Nachdem erneut mittels Inertgasspülung überschüssige Mo-
leküle und Reaktionsprodukte entfernt wurden, folgt der wiederholte Einlass des H2O-Präkursors in
die Reaktionskammer (g). Die Oberfläche der Schicht oxidiert wiederum nach Gleichung
·O−Sr−O−Ti[N(CH3)2]3 +2H2O→ ·O−Sr−O−Ti−O−OH+3NH(CH3)2 (3.4)
unter NH(CH3)2-Bildung (h), womit nach einer letzten Spülzeit ein vollständiger Zyklus abgeschlos-
sen ist. Idealerweise ist so nun eine vollständige SrTiO3-Schicht entstanden (i).
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Betrachtet man nur den zweiten Teilzyklus und lässt den SrO-Teilzyklus außen vor, so entspricht
er der Herstellung von reinem TiO2. Mechanismus und Reaktionen bleiben dabei dieselben. Somit
lassen sich für den Reaktionsmechanismus des TiO2 Gleichung 3.3 und 3.4 zu
·OH+2H2O+Ti[N(CH3)2]4→ ·O−Ti−O−OH+3NH(CH3)2 (3.5)
zusammenfassen.
Das Beispiel demonstriert sehr anschaulich, dass im Idealfall nur eine Monolage pro Zyklus erzeugt
wird, indem alle aktiven Bindungen abgesättigt werden. Sterische Behinderung, die beispielsweise
durch die vergleichsweise großen Cp-Ringe des Sr(iPr3Cp)2-Moleküls auftreten können, könnten al-
lerdings zu den unter Abbildung 3.3 aufgeführten Wachstumsarten führen.
3.6 Prozessoptimierung
Die Dicke einer abgeschiedenen Schicht hängt von unterschiedlichen Parametern ab. Da die ALD sich
den Nachteil des enormen Zeitaufwandes zuschreiben lassen muss, sollte es stets das Ziel sein, bei
minimalen Abscheidungszeiten maximale Schichtdicken zu erzeugen, wobei die Dicke einer Mono-
schicht üblicherweise zwischen 0,02 nm und 0,15 nm liegt [78]. Bei den für eine Prozessoptimierung
zu berücksichtigenden Parametern handelt es sich um
• Präkursor-Pulszeiten,






welche im Einzelnen als unabhängig voneinander gelten. Sowohl der Inertgasfluss, als auch der
Basisdruck und die Präkursortemperatur sollten bereits vor Beginn der Optimierung festen Werten
entsprechen (meist Literaturwerte). Die Dosis eines Präkursor-Pulses lässt sich über die Präkursor-
Temperatur und die Dauer des Pulses einstellen. Dabei hängt die Pulsdauer von der Geschwindigkeit
der Oberflächenreaktion ab. Die Optimierung der übrigen Parameter erfolgt nach einer festgeleg-
ten Schrittfolge. Die nachfolgenden Ausführungen beziehen sich auf die Abbildungen (a) - (d) der
Abbildung 3.7:
(a) Zunächst wird die Dosis eines jeden Präkursors nacheinander eingestellt, indem die entsprechen-
den Pulszeiten variiert werden. Dabei ist es irrelevant, mit welcher Vorstufe begonnen wird. So-
bald die Schichtdicke mit zunehmender Pulszeit konstant bleibt, ist der minimale Puls für die
Sättigung der Substratoberfläche mit Präkursormolekülen erreicht. Um eine Homogenität der
Schichtdicke über die gesamte Kammer zu gewährleisten, wird sie schon während der Optimie-
rung nicht nur in der Mitte der Reaktionskammer, sondern auch am Ein- und Auslass bestimmt.
(b) Daraufhin folgt die Einstellung der Spülzeiten, bis zu denen der Prozess optimal abläuft. Die
Spülzeiten sollten dabei lang genug sein, um alle überschüssigen Moleküle und Reaktionspro-
dukte aus der Reaktionskammer zu entfernen und somit deren Aufwachsen auf die zu erzeugen-
de Schicht zu vermeiden. Man spricht auch vom CVD-Wachstum, welches zwar in einer höheren
Wachstumsrate, jedoch einer unreineren Schicht resultiert. Sobald die Schichtdicke mit steigender
Spülzeit konstant bleibt, ist von einer vollständigen Abscheidung des Vorstufenmaterials auszu-
gehen.
(c) Der dritte Schritt beinhaltet die Ermittlung des sogenannten ALD-Fensters in Bezug auf die Sub-
strattemperatur, welche wohl den wichtigsten Parameter darstellt. Ein solches Fenster beschreibt
dabei einen Bereich, in dem der Prozess unabhängig von der Substrattemperatur abläuft und
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die meisten Prozesse besonders stabil sind. Zu niedrige Temperaturen führen zur Kondensation
des Präkursors oder unvollständigen Oberflächenreaktionen, was eine Aufhebung des selbstlimi-
tierenden Mechanismus zur Folge hat und damit ungewollt starkes Schichtwachstum. Zu hohe
Substrattemperaturen hingegen bewirken eine Zersetzung der Vorstufen in der Gasphase oder
Rückverdampfung bereits gebildeter Schichtsegmente. Im Bereich des ALD-Fensters kann die
Substrattemperatur frei gewählt werden. Liegt die vorläufig gewählte Temperatur für die Opti-
mierung der Puls- und Spülzeiten außerhalb dieses Bereiches, muss erneut optimiert werden, da
sämtliche Prozessparameter von der Substrattemperatur abhängen.
(d) Der letzte Optimierungsschritt entspricht einem Kontrollschritt anhand des GPC. Das Verhältnis
zwischen abgeschiedener Schicht und Anzahl der Zyklen sollte hierbei im Idealfall linear verlau-
fen. Wird ein solcher Zusammenhang ermittelt, kann davon ausgegangen werden, dass der GPC
konstant ist und die Prozessparameter optimal gewählt wurden. Es kann auch vorkommen, dass
ein Prozess eine Inkubationsphase enthält. In einem solchen Fall entspricht der Prozess während
der ersten Zyklen nicht der Idealvorstellung, weil entweder adsorbierte Atome wieder desorbieren
oder die Reaktivität zwischen Präkursor und Substrat variiert, was wiederum zu Inselbildungen
führen könnte [96–98].
(a) Variation der Pulszeiten. (b) Variation der Spülzeiten.
(c) Variation der Substrattemperatur. (d) Überprüfung auf lineares Wachstrum.
Abb. 3.7: Schematische Darstellung eines idealen ALD-Prozesses, welcher abhängig ist von (a) der Variation der
Präkursor-Pulszeiten und der Probenposition in der Reaktionskammer, (b) den Spülzeiten, (c) der Substrattemperatur und
(d) der Anzahl der Abscheidungszyklen, wobei der Anstieg der Geraden den GPC-Wert ergibt (nach [99]).
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Die beschriebene Prozess entspricht einem Abscheidungsmechanismus, der im sogenannten conti-
nuous mode [100] durchgeführt wird. Währenddessen fließt unaufhörlich Inertgas durch die Anlage.
Im Gegensatz dazu wird beim exposure mode der Reaktor unmittelbar vor einem Präkursor-Puls vom
Pumpensystem isoliert, indem ein zusätzliches Ventil (stop valve) geschlossen wird. Nach Ablauf der
so erzeugten Expositionszeit wird das Ventil wieder geöffnet und der Reaktor mit Inertgas gespült.
Diese Arbeitsweise eignet sich besonders für schwere Präkursormoleküle und Strukturen mit ausge-
prägter Topografie, da die Moleküle als Wolke über dem Substrat stehen und ihre Reaktionsdauer
mittels einer zusätzlichen Wartezeit beeinflusst werden kann. Diese Expositions- oder Wartezeit un-
terscheidet die beiden beschriebenen Modi und stellt innerhalb des exposure mode einen zusätzlichen
Optimierungsparameter dar, welcher nach Einstellung der Spülzeiten nach derselben Vorgehensweise
angepasst wird. Auch wird in diesem Abscheidungsmodus der Basisdruck nicht mehr als Funktion
der Pumpenleistung und des inerten Spülgases betrachtet, wodurch beide Parameter zu Beginn der
Optimierung unabhängig voneinander eingestellt werden können.
Für optimale Abscheidungen mittels ALD ist es erforderlich, dass die eingesetzten Vorstufen be-
stimmte Kriterien erfüllen. So dürfen sie zum einen im Arbeitsbereich nicht mit sich selbst reagieren
und zum anderen müssen die Oberflächenreaktionen so beschaffen sein, dass sie selbstlimitierend
sind. Des Weiteren sollten die Moleküle der Präkursoren möglichst klein sein, um sterische Behinde-
rungen zu vermeiden. Ebenso ist es erforderlich, dass bei den Reaktionen im Reaktor unter den ge-
gebenen Prozessbedingungen stets flüchtige Nebenprodukte entstehen. Die eingesetzten Präkursoren
sollten weiterhin so beschaffen sein, dass sie nicht nur die angestrebten Elemente des zu erzeugenden
Oxids beinhalten, sondern auch noch in geeigneter Weise unter den vorherrschenden, thermodynami-
schen Bedingungen miteinander reagieren. Ausgehend von diesen Kriterien und den durch die An-
lage vorgegebenen Randbedingungen, wie beispielsweise maximal einstellbare Substrat- und Heiz-
manteltemperatur, wurden zur Herstellung von TiO2 bzw. SrxTiyOz-Schichten die unter Kapitel 3.4
beschriebenen metallischen Präkursoren eingesetzt.
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4 Grundlagen zum elektrischen Transport
und resistiven Schalten
4.1 Metall-Halbleiter-Übergang
Für die hergestellten MIM-Strukturen innerhalb der vorliegenden Arbeit ist der Metall-Halbleiter-
Kontakt von besonderem Interesse. Die untersuchten Oxide TiO2 und SrTiO3 verfügen stets über eine
gewisse Anzahl intrinsischer Sauerstoffleerstellen, die in Oxiden als intrinsische Donatoren wirken,
wodurch sie als n-Halbleiter fungieren. Daher soll der Metall-Halbleiter-Übergang hier für den Fall
n-leitender Halbleiter betrachtet werden. Für die Kontaktierung der Oxide mit den Metallen TiN und
Au muss zwischen den beiden Fällen größerer und kleinerer Austrittsarbeit W des Metalls gegenüber
dem Halbleiter unterschieden werden. Wenn nicht anders angegeben, beziehen sich die nachfolgenden
Ausführungen auf [101] und [102].
Die Lage des Fermi-Niveaus EF spielt für die elektronischen Eigenschaften eines Kontaktes zwei-
er unterschiedlicher Materialien eine wichtige Rolle. In Grundzustand (T = 0 K) beschreibt es das
höchste Energie-Niveau, bei welchem die Energiezustände noch mit Elektronen besetzt sind [103].
In Halbleitern liegt es im verbotenen Energiebereich zwischen Valenz- und Leitungsband, der soge-
nannten Bandlücke. Unter Energiezufuhr entspricht die Fermi-Energie jenem Zustand, bei dem die
Besetzung mit geladenen Teilchen im thermodynamischen Gleichgewicht genau 1/2 beträgt [104].
Auf Grund der zwangsläufigen Anpassung der Besetzungswahrscheinlichkeit sind die Fermi-Niveaus
zweier Materialien beim Erreichen des Gleichgewichtszustandes nach deren Kontaktierung entspre-
chend Abbildung 4.1 angeglichen, da Elektronen vom Material mit höherem EF in jenes mit niedrige-
rem EF übergehen. Die abgewanderten Elektronen hinterlassen positiv geladene Löcher im Halbleiter,
wodurch sich dieser positiv auflädt. Diese Region wird als Verarmungszone oder Raumladungszone
bezeichnet. Im Gegenzug dazu bewirken die zusätzlichen Elektronen in Metall eine negative Aufla-
dung des Materials. Durch den so entstehenden Potentialunterschied bildet sich ein elektrisches Feld
an der Kontaktstelle aus, welches als Kontaktpotential bezeichnet wird.
(a) Ausgangszustand (b) Zustand nach der Kontaktierung
Abb. 4.1: Fermi-Energieniveau EF zweier Materialien unterschiedlicher Austrittsarbeiten W im (a) Ausgangszustand und
(b) nach der Kontaktierung der beiden Materialien M1 und M2. Die blauen Kreise kennzeichnen Elektronen.
Metall-Halbleiter-Kontakt mit WM > WHL
Für das untersuchte System wurden als Metalle Au und TiN verwendet. Mit 5,1 eV - 5,4 eV [105,106]
ist die Austrittsarbeit WM von Au größer als jene der Halbleiter WHL von TiO2 mit 4,1 eV - 4,45 eV
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[107–109] und SrTiO3 mit etwa 4,2 eV [110]. Weitere Werte liegen zwischen 4,13 eV und 4,34 eV
[111, 112], entsprechen jedoch Nb:SrTiO3-Kristallen. Durch die geringere Austrittsarbeit der Halb-
leiter diffundieren Elektronen aus dem Oxid in das Metall und reichern sich dort an, wodurch sich Au
um die Kontaktspannung Uk negativ gegenüber dem Oxid auflädt. Sie ist der Grund für eine weitere
Unterdrückung der Elektronenwanderung vom Halbleiter in das Metall. Durch Elektronenabgabe des
Oxids sinkt dessen Energieniveau um WM - WHL = e ·Uk ab und bewirkt so eine Angleichung der bei-
den Fermi-Energielevel, wie in Abbildung 4.2 zu sehen ist. Dabei verbiegen sich Valenzband EV und
Leitungsband EL entsprechend des Vakuumniveaus des Halbleiters, da die Bandabstände im Halblei-
ter stets überall den gleichen Abstand besitzen. Der entstandene Elektronenmangel im Oxid führt zur
Bildung einer Verarmungszone bestehend aus den zurückgebliebenen, positiv geladenen Löchern.
Da Ladungsträger stets bestrebt sind ihre Energie abzusenken, befinden sich die freien Elektronen
im Metall unter oder knapp über dem Fermi-Energieniveau EF und im Leitungsband des Halbleiters
nahe der Leitungsbandkante EL. Der Diffusion von Elektronen aus dem Metall in das Halbleiterma-
terial steht die Schottky-Barriere entgegen, die sich beim Angleichen der Fermi-Energielevel und der
resultierenden Bandverbiegung ausgebildet hat.
Abb. 4.2: Banddiagramm eines Metall-Halbleiter-Kontaktes mit n-dotiertem Halbleiter für den Fall WM > WHL ohne äu-
ßere Spannung.
Wird nun eine positive Spannung an das Oxid und entsprechend eine negative am Metall angelegt,
so bewirkt das äußere elektrische Feld einen Drift der Elektronen im Halbleiter weg vom Metall-
Halbleiter-Übergang in Richtung der positiven Feldladung, wie in Abbildung 4.3 (a) durch den Pfeil
auf Seiten des Halbleiters angedeutet ist. Daraus resultiert ein weiteres Absinken der Bänder in der
Oxidschicht und entsprechend eine Erhöhung der Energiebarriere e ·Uk, wodurch ein Elektronen-
übergang vom Halbleiter zum Metall gänzlich unterdrückt wird, da die Elektronen von EFM nach EL
angehoben werden müssen. Einhergehend damit vergrößert sich auch die Raumladungszone. Trotz
(a) Positive Spannung am n-Halbleiter: Sperrpolung. (b) Negative Spannung am n-Halbleiter: Flusspolung.
Abb. 4.3: Banddiagramme eines Metall-Halbleiter-Kontaktes mit n-dotiertem Halbleiter für den Fall WM > WHL. Es ist der
Einfluss eines äußeren angelegten Feldes auf den Metall-Halbleiter-Übergang für (a) positive Spannung am Halbleiter und
(b) negative Spannung am Halbleiter gezeigt. Die weißen Kreise kennzeichnen die Polarität der angelegten Spannung und
die blauen Elektronen.
der großen Energiebarriere kann ein sogenannter Sperrstrom gemessen werden, der hauptsächlich
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auf Rekombination beruht. Diese verursacht eine Absenkung der tatsächlichen Schottky-Barriere mit
wachsender Spannung und führt zu einem Anstieg des Sperrstroms mit zunehmender Sperrspannung.
Das Anlegen einer negativen Spannung am Oxid führt zu einer Reduzierung der Barriere am
Metall-Halbleiter-Übergang. Die Elektronen können nun entsprechend dem elektrischen Feld vom
Halbleiter in das Metall wandern. Mit zunehmender Spannung steigt auch der Elektronenfluss expo-
nentiell an. Eine solche Polung wird auch als Fluss- oder Durchlassrichtung bezeichnet. Das zugehö-
rige Banddiagramm ist in Abbildung 4.3 (b) zu sehen.
Metall-Halbleiter-Kontakt mit WM < WHL
Anders verhält es sich beim Übergang vom TiN zu TiO2 oder zu SrTiO3. Das metallische TiN hat
hier mit etwa 4,0 eV [113,114] eine kleinere Austrittsarbeit als TiO2 mit 4,1 eV - 4,45 eV und SrTiO3
mit 4,2 eV. Eine Kontaktierung führt zu einer Diffusion der Metallelektronen in die Oxidschicht. Im
Gegensatz zum Fall WM > WHL entsteht im Halbleiter keine Verarmungszone, sondern eine Anrei-
cherung der Elektronen nahe der Grenzfläche auf der Halbleiterseite, wodurch es zu einer negativen
Aufladung des TiO2 gegenüber dem Au kommt. Man spricht hier von einem ohmschen Kontakt. Für
SrTiO3 sind die Austrittsarbeiten im Vergleich zu TiN sehr ähnlich, tendenziell aber etwas kleiner für
das Oxid, wodurch sich ein annähernd gleiches ohmsches Verhalten bei deren Kontaktierung zeigen
sollte.
Beim Anlegen einer äußeren Spannung ist unabhängig von der Polarität des elektrischen Feldes
stets ein Elektronenfluss zu verzeichnen. Durch eine negative Spannung am Halbleiter fließen die
Elektronen entsprechend dem elektrischen Feld und ohne eine Energiebarriere überwinden zu müs-
sen in das Metall (siehe Abb. 4.4 (b)). Das Ausbleiben einer Verarmungszone führt im Halbleiter zu
(a) Ohmscher Kontakt mit Pluspol am n-Halbleiter. (b) Ohmscher Kontakt mit Minuspol am n-Halbleiter.
Abb. 4.4: Banddiagramm eines Metall-Halbleiter-Kontaktes mit n-dotiertem Halbleiter für den Fall WM < WHL. Es ist der
Einfluss eines äußeren angelegten Feldes auf den Metall-Halbleiter-Übergang für (a) positive Spannung am Halbleiter und
(b) negative Spannung am Halbleiter gezeigt. Die weißen Kreise kennzeichnen die Polarität der angelegten Spannung und
die blauen Elektronen.
einem geringen äußeren Spannungsabfall über den Bahnwiderständen. Daraus resultiert ein leichtes
Abfallen der zugehörigen Bandkanten, wie in Abbildung 4.4 skizziert ist. Derartige Spannungsab-
fälle am ohmschen Widerstand treten auch bei Schottky-Kontakten auf, sind jedoch im Vergleich
zu jenen, die an der Raumladungszone auftreten, zu vernachlässigen. Eine negative Spannung am
TiN resultiert in einer Absenkung der internen Kontaktspannung. Elektronen können somit nahezu
ungehindert aus dem Metall in Richtung des positiv geladenen Halbleiters fließen, wie aus Abbil-
dung 4.4 (a) hervorgeht.
4.2 Leitungsmechanismen in Metall-Isolator-Metall-Strukturen
Reines TiO2 und SrTiO3 sind auf Grund ihrer Bandlücke von Eg > 3,0 eV (bei 0 K) Isolatoren, die
für Temperaturen über dem Nullpunkt zu Halbleitermaterialien werden. Die bereits unter Kapitel 2.3
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diskutierte Notwendigkeit der intrinsischen Defekte in der Kristallstruktur von Oxiden bewirkt im
System SrO-TiO2 stets eine Leitfähigkeit, den sogenannten Leckstrom. Grundsätzlich wird zwischen
zwei Arten von Leitfähigkeiten unterschieden - Elektronenleitung bzw. Löcherleitung und Ionenlei-
tung. Von reiner Elektronenleitung spricht man im Falle der Stromleitung mittels freier Elektronen
und von Löcherleitung entsprechend, wenn die Ladung über positiv geladene Löcher transportiert
wird. Erfolgt der Ladungstransport hauptsächlich durch Kationen oder Anionen, wird von Ionenlei-
tung gesprochen.
Im Falle des SrO-TiO2-Systems trägt nicht nur die Elektronenleitung, sondern zusätzlich auch ein
ionischer Beitrag über intrinsische Sauerstoffleerstellen zur Leitfähigkeit bei. Allerdings ist sie für
undotietes Material bei Raumtemperatur sehr gering und kaum messbar. Aus diesem Grund finden
Untersuchungen der Leitfähigkeit von SrTiO3 erst oberhalb von 700 ◦C statt. Eine ausführliche Dis-
kussion hierzu ist in [58] und [60] zu finden. Im Vergleich zu rein elektrisch leitenden Materialien
ergeben sich für das System abweichende Eigenschaften bezüglich der Höhe des Widerstandes durch
Wanderung der Sauerstoffleerstellen und der Empfindlichkeit des Widerstandes gegen den Sauerstoff-
partialdruck, was aus dem unter Gleichung 2.5 bzw. 2.4 ausgeführten Gleichgewicht resultiert.
4.2.1 Elektrische Leitfähigkeit - Leckstrom in Dielektrika
Die Forderung nach immer kleineren Dimensionen in der Halbleiterindustrie, der Reduzierung des
Materialaufwandes und der Produktionskosten führen zwangsläufig auch zur Reduzierung der Schicht-
dicke des in einem MIM-Kondensator verwendeten Dielektrikums. Mit abnehmender Schichtdicke
nehmen jedoch die elektrischen Leckströme im Material zu, was durch eine höhere Abwärme einen
gesteigerten Energieverbrauch mit sich bringt.
Allgemein gilt, dass die Leitfähigkeit σ von der Ladungsträgerdichte N und der Mobilität der
Ladungsträger µ nach
σ = N · e ·µ (4.1)
mit der elektrischen Ladung e abhängt [115]. Idealerweise sind die Ladungsträger in Oxiden mit
µ = 0 fest gebunden und das Material frei von Defekten, weshalb sie Isolatoren gleich gesetzt werden
können. Nach Gleichung 4.1 liegt somit mit σ = 0 keine Leitfähigkeit vor. In der Realität hingegen
existieren stets intrinsische Defekte im Oxid, die als Donatoren oder Akzeptoren fungieren und nach
σ = e(Neµe +Npµp) (4.2)
die Mobilität der Elektronen µe und Löcher µp und somit die Gesamtleitfähigkeit beeinflussen [115].
Bei der Ladungsträgersdichte muss dabei zwischen der Elektronendichte Ne und der Löcherdichte Np
differenziert werden.
Extrinsische Defekte, die durch Fremdatome wie Kohlenstoff und Fluor entstehen, rufen denselben
Effekt hervor, indem sie ebenfalls Defektzustände ausbilden oder als bewegliche Ionen im Gitter
auftreten [116]. Um möglichst niedrige Leckströme durch das Dielektrikum zu erhalten, muss folglich
die extrinsische Dotierung so gering als möglich gehalten werden. Auch zweidimensionale Defekte
wie Korngrenzen, welche sich in kristallinen Schichten ausbilden können und an denen bevorzugt
elektrische Pfade entstehen, die Elektronenleitung begünstigen, führen zu höheren Leckströmen, als
entsprechend dicke Schichten amorpher Struktur [117]. Weitere beeinflussende Faktoren sind die
Stöchiometrie der Oxidschicht [118], die Austrittsarbeiten der Elektroden, die Grenzflächen zwischen
zwei benachbarten Schichten und die Oberflächenrauigkeit der Schichten [119].
Leitfähigkeit am Metall-Halbleiter-Kontakt
Die verschiedenen Leitungsmechanismen, welche die Leitfähigkeit in MIM-Strukturen beeinflussen,
werden im Folgenden diskutiert. Sie lassen sich in elektrodendominierte und volumendominierte Me-
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chanismen unterteilen und zeigen jeweils eine charakteristische Strom-Spannungs- (I-U-) und Strom-
Temperatur- (I-T -) Abhängigkeit, die in Tabelle 4.1 in vereinfachter Form aus den zugehörigen ma-
thematischen Abhängigkeiten dargestellt ist [120–128].
Tab. 4.1: Zusammenstellung der Strom-Spannungs- und Strom-Temperatur-Abhängigkeiten der möglichen Leitungsme-
chanismen dünner, dielektrischer Schichten in Durchlassrichtung [120–128].
Leitungsmechanismus I-U-Abhängigkeit I-T -Abhängigkeit
elektrodendominiert
Thermionische Emission ln I ∝ U ln I ∝ 1/T
(Schottky-Emission)
Fowler-Nordheim-Tunneln ln (I/U2) ∝ 1/U I konst.
(Feldemission)
volumendominiert
Hopping I ∝ U I ∝ 1/T
Space Charce Limited Current I ∝ U2 ln I ∝ 1/T
Poole-Frenkel-Emission ln (I/U) ∝
√
U ln I ∝ 1/T
Defektunterstütztes Tunneln ln I ∝ 1/U I konst.
Bei der thermionischen (Schottky-) Emission, die auch als feldunterstützter Richardson-Effekt be-
zeichnet werden kann, handelt es sich um einen thermisch aktivierten Prozess, dessen Stromdichte
durch die Richardson-Dushman-Gleichung [129] über













mit der Richardsonkonstante A∗∗ von rund 120 A/cm2K2 [130], der Schottky-Barrierenhöhe ΦA, dem
Idealitätsfaktor ni mit dem idealen Wert von 1, der Boltzmann-Konstante keV in Elektronenvolt mit
8,61734 · 10-5 eV/K, der Fläche der Deckelektrode A und der Raumtemperatur T von 300 K beschrie-
ben wird. Bei dieser Form der Emission können die Elektronen mit Hilfe thermischer Energie und
feldunterstützt die Schottky-Barriere überwinden und zur Leitfähigeit beitragen [120].
Der volumenanaloge Effekt zur Schottky-Emission wird als Poole-Frenkel-Emission bezeichnet
[131]. Dabei wird die Coulomb-Potentialbarriere lokaler Defektniveaus, die durch strukturelle Fehl-
stellen im Material entstehen, durch Wechselwirkung mit dem äußeren elektrischen Feld verringert.
Dadurch können Elektronen aus den Defektniveaus thermisch in das Leitungsband emittiert werden.









wobei ΦT der Tiefe der Defektzustände entspricht und ξ einem Faktor, der mit 1 < ξ < 2 der Menge
an kompensierter Akzeptorzustände im Volumenmaterial entspricht [132]. Die Variable C ist über
qµ(NCND)1/2 mit der Elektronenmobilität µ , der Dichte der Donatoren ND und der Dichte erlaubter
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mit der Elementarladung q und dem hochfrequenten Grenzfall der Permittivität ε∞ definiert.
Als ein weiterer elektrodendominierter Mechanismus tritt das Fowler-Nordheim Tunneln (FNT)
[120, 134] auf. Es beschreibt die Emission von Elektronen aus einer Metallelektrode in eine Isola-
torschicht durch die quantenmechanische Überwindung des Potentialwalls unter dem Einfluss eines
starken anliegenden elektrischen Feldes. Im Vergleich zu direktem Tunneln (Feldemission), das nur
für sehr dünne Schichten mit einer Dicke von d < 4 nm stattfindet [135], durchqueren die Elektro-
nen nicht die gesamte Barriere, sondern nur einen kleineren Teil der hier trapezförmigen Barriere, der
nicht größer als 5 nm sein darf. Mit zunehmender Feldstärke im Oxid nimmt die effektive Tunnelweite
ab.
Weiterhin existieren volumendominierte Leitungsprozesse, die im Wesentlichen von der Lage und
Konzentration der Defekte im Oxid abhängen, das defektunterstützte Tunneln (engl. Trap Assisted
Tunneling TAT), Hopping und Space charge limited current (SCLC). Im Gegensatz zu FNT ist TAT
kein einstufiger Prozess, sondern läuft über mehrerer aufeinander folgende Tunnelschritte durch die
Barriere ab. Das Anlegen eines elektrischen Feldes führt durch den induzierten Stress im System zur
Bildung weiterer Defekte [136] und ermöglicht somit einen Ladungsträgertransport über diese. Beim
Hopping findet der Ladungsträgertransport thermisch über die Barriere der lokalisierten Störstellen im
Volumen des Oxidmaterials statt, wobei die Mobilität der Ladungsträger stark von der Struktur bzw.
Defektstruktur des Oxids abhängt [127,137]. Eine Limitierung des Stroms durch Raumladungen wird
als Space charge limited current (SCLC) bezeichnet, bei dem die Dichte der freien Ladungsträger in
der aktiven Region größer als die Anzahl der Akzeptor-Level ist. Dies führt zu einer entgegengesetz-
ten Bandverbiegung. Durch das resultierende elektrische Feld bewegen sich die freien Ladungsträger
aus dem Bereich der aktiven Region zurück zur Elektrode. Der Strom resultiert somit aus der Diffusi-
on der Ladungsträger bzw. aus dem großen Konzentrationsgradienten der freien Ladungsträger [138].
4.2.2 Kapazität und Permittivität
Wendet man den Gaußschen Satz, welcher den elektrischen Fluss durch eine geschlossene Fläche
beschreibt, auf einen Plattenkondensator an und legt ein elektrisches Feld E um den Kondensator, so
ergibt sich unter Vernachlässigung des Randfeldes die Gleichung∮
A
εE ·dA = εEA = Q, (4.6)
wobei A die Fläche der Elektrode ist. Mit dem Wissen, dass das elektrische Feld im Inneren des
Kondensator homogen ist, kann E =U/d gesetzt werden. Da sich die Kapazität C aus dem Verhältnis






formuliert werden, wobei sich die Permittivität ε aus der elektrischen Feldkonstante
ε0 = 8,85418782 · 10-12 As/Vm und der relativen Permittivität εr über den Zusammenhang
ε = ε0εr (4.8)
errechnen lässt. Gleichung 4.7 beschreibt die direkte Proportionalität der Kapazität zur Fläche der ak-
tiven Elektrode und der Permittivität für MIM-Kondensatoren mit parallelen Elektroden. Als aktive
Elektrode wird im Verlauf der Arbeit jene Elektrode bezeichnet, an der sich die Schottky-Barriere
ausbildet und das bipolare Schalten stattfindet. Kapazität und Schichtdicke verhalten sich hinge-
gen umgekehrt proportional zueinander, so dass mit abnehmender Oxidschichtdicke innerhalb ei-
ner ReRAM-Speicherzelle ein Anstieg der Kapazität zu erwarten ist. Je höher die Permittivität eines
Oxids ist, desto kleiner kann nach Formel 4.7 die Schichtdicke bei gleichbleibender Kapazität pro
Flächeneinheit gewählt werden.
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Die Permittivität definiert die Fähigkeit eines dielektrischen Materials Ladungen zu speichern und
wird durch die Polarisierbarkeit des Materials innerhalb eines elektrischen Feldes beschrieben. Dabei
ist die Polarisierung ihrerseits von Faktoren wie der Kristallstruktur, Elektronendichte und Dotie-
rungen abhängig [123]. Atome höherer Ordnungszahl haben einen größeren Atomradius und damit
einhergehend eine höhere Gesamtanzahl an Elektronen in der Atomschale. Somit existieren auch
mehr Teilchen pro Atom, die auf ein äußeres elektrisches Feld antworten können. Folglich ist die
Permittivität von Elementen höherer Ordnungszahl auch größer als jene leichterer Elemente [139].
Aus diesem Grund ist für SrTiO3-Schichten auch eine höhere Permittivität als für TiO2-Schichten zu
erwarten. Für SrTiO3-Dünnschichten liegt εr im Bereich von 90 bis 180 [140, 141]. SrTiO3-Kristalle
können sogar Werte von bis zu 300 [142] annehmen. Für dünne TiO2-Schichten liegt εr bei 38 bis
170, wobei εr = 38 für teilkristalline Anatas-Schichten [143], εr ≈ 40 für Anatas [144, 145] und
hohe Werte von εr = 86 - 170 für Rutil gemessen wurden [143, 144, 146]. Die Werte zeigen, dass
die Dielektrizitätskonstante auch von der Kristallstruktur und somit der Position der Ionen im Gitter
abhängt, wie in [144] verdeutlicht wurde. Auch in SrTiO3 konnten solche Beobachtungen in Be-
zug auf die Bildung von unterschiedlichen RP-Phasen gemacht werden [147]. Abgesehen von der
kristallinen Struktur zeigen Oxide im amorphem Zustand ebenfalls merkliche Unterschiede der Per-
mittivitäten im Vergleich zu kristallinen Schichten. So beträgt diese für amorphe SrTiO3-Schichten
nach [140] εr = 90, während für kristalline Schichten Werte bis zu 180 ermittelt werden konnten. Als
Ursache ist die unterschiedliche räumliche Struktur der RP-Phasen angegeben, hervorgerufen durch
die zusätzlichen SrO-Lagen in den parallelen Ebenen [147]. Allerdings hängt der Absolutwert der
Permittivität einer jeden Oxidschicht im Allgemeinen auch von den Prozessparametern während des
Herstellungsprozesses und dem Prozess selbst ab [148–151] sowie vom verwendeten Substrat [145]
und der Schichtdicke [152, 153].
Untersuchungen zeigen, dass ab einer kritischen Schichtdicke die effektive Permittivität deutlich
abnimmt. Als Ursache werden in der Literatur u.a. Stöchiometrievariationen [154], eine dünne Grenz-
flächenschicht an den Elektroden [155] sowie mechanische Spannungen durch das Substrat angege-
ben. Weitere Ursachen zur Beeinflussung der Permittivität durch das Oxidmaterial werden in [156]
beschrieben. Ein zusätzliche Rolle spielen Dotierungen im Material. Beispielsweise führt ein erhöhter
Kohlenstoffgehalt in (Ba,Sr)TiO3 [157] oder die Dotierung von SiO2 mit Kohlenstoff und Fluor [158]
zu einer Absenkung des εr-Wertes reiner Schichten.
4.3 Dielektrische Durchbruchspannung
Als dielektrische Durchbruchspannung bezeichnet man eine Spannung, bei der eine maximale elek-
trische Feldstärke auftritt, die zum unwiderruflichen Verlust der isolierenden Eigenschaften des Di-
elektrikums führt. Auch wird in einem solchen Fall von einem sogenannten harten Durchbruch (engl.
Hard Breakdown, HB) gesprochen. Die Energie der Elektronen steigt bei ausreichend hoher Span-
nung so stark an, dass sie die in Sperrrichtung auftretende Spannungsbarriere zwischen Isolator- und
Elektrodenmaterial überwinden können. Dabei werden Elektronen aus der Sperrschicht durch Zusam-
menstöße herausgeschlagen und somit ein enormer Stromanstieg hervorgerufen. Bei hochdotierten
pn-Übergängen kommt es vor, dass bereits vor dem Erreichen der Durchbruchspannung ein Durch-
bruch auf Grund des Tunneleffekts auftritt. Die Ermittlung der Durchbruchspannungen erfolgt durch
die schrittweise Erhöhung der angelegten Spannung bis zu dem Punkt, an dem die Stromstärke schlag-
artig drastisch ansteigt [159] und so dem Stromfluss in Durchlassrichtung ähnelt. Können mittels ei-
ner Stromlimitierung und anschließendem Anlegen einer höheren Stromstärke bei gleicher Spannung
oder umgekehrter Polarität die isolierenden Eigenschaften wieder hergestellt werden, spricht man
von einem weichen Durchbruch (engl. Soft Breakdown, SB). Meist haben high-k-Materialien relativ
geringe Durchbruch-Feldstärken. Zwar ist die Physik hinter dieser Aussage noch nicht ganz verstan-
den, jedoch konnte ein Zusammenhang ermittelt werden, wonach der Durchbruch näherungsweise
proportional zu ε -1/2 ist [160].
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Die Entstehung eines dielektrischen Durchbruchs wird entsprechend Abbildung 4.5 in der Lite-
ratur weitestgehend über das Perkolationspfad-Modell [121, 161] erklärt. Zunächst bilden sich, her-
vorgerufen durch Löcher- oder Elektronen-Injektion aus dem das Oxid umgebende Elektrodenma-
terial, stressbedingt einzelne Fehlstellen im Volumen des Dielektrikums. Diese Defekte fungieren
als Einfangstellen und verstärken den defektunterstützten Tunnelstrom der ohnehin im System vor-
handenen intrinsischen Fehlstellen [162]. Man spricht auch von einem Anstieg des stressinduzierten
Leckstroms, wie die Darstellung in Abbildung 4.5 (a) demonstrieren soll. Da die Dichte der Defekte
vergleichsweise sehr gering ist, wird davon ausgegangen, dass keine Wechselwirkung zwischen ih-
nen stattfindet. Mit dem Anstieg der angelegten Spannung steigt auch der Stress im System und es
entstehen weitere Defekte im Oxid, die zwar statistisch gleichmäßig verteilt sind, jedoch ab dem Er-
reichen einer kritischen Dichte einen oder mehrere leitfähige Pfade im Dielektrikum ausbilden (vgl.
Abb. 4.5 (b)), die auch als Perkolationspfade (lat. percolare: durchsickern) bezeichnet werden und ei-
nem weichen Durchbruch entsprechen. Indem sich die Radien der Einfangstellen überlagern, können
Ladungsträger im Oxid von Defekt zu Defekt springen, was zu einem Anstieg der Leitfähigkeit führt.
Durch die lokal erhöhte Dichte der Ladungsträger entstehen in diesen Bereichen bevorzugt weitere
Fehlstellen (siehe Abb. 4.5 (c)), welche zu einer weiteren Erhöhung des Stromflusses durch Ausdeh-
nung des leitfähigen Pfades führen. Ein zu hoher Stromfluss bewirkt eine hohe lokale Überhitzung
am Pfad, hervorgerufen durch die induzierte elektrische Verlustleistung, die schließlich ein lokales
Schmelzen des Oxids und eine Sauerstofffreisetzung zur Folge hat. Es kommt zur Ausbildung ei-
nes irreversiblen leitfähigen Pfades, dem Filament, wie in Abbildung 4.5 (d) gezeigt, welches einem
harten Durchbruch entspricht. Für beide Durchbrucharten hängt deren Ausprägung und Durchbruch-




(b) Bildung eines Per-
kolationspfades (weicher
Durchbruch).





Abb. 4.5: Schematische Darstellung der Bildung eines dielektrischen Durchbruchs basierend auf dem Modell des Perko-
lationspfades (nach [121]).
4.4 Resistives Schalten
Um das Funktionsprinzip einer ReRAM-Zelle genauer zu verstehen, soll das nachfolgende Kapitel
ein grundlegendes Verständnis für den Prozess des resistiven Schaltens, auch Widerstandsschalten ge-
nannt, schaffen. Typische resistiv schaltende Konfiguration sind Kondensatoren, die aus metallischen
Elektroden und einem dazwischen liegenden Dielektrikum aufgebaut sind. Dieses besteht häufig aus
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einem Übergangsmetalloxid und isoliert die beiden Elektroden der Speicherzelle voneinander. Die
Ladungsspeicherung erfolgt über die gezielte Einstellung des elektrischen Widerstandes der Oxid-
schicht. Durch die Zuordnung der Werte „0“ und „1“ zu den einstellbaren hochohmigen und nieder-
ohmigen Zuständen des Oxids ergibt sich die Speicherfähigkeit der als resistiv schaltende RAMs
bezeichneten Speicherzellen.
Resistives Schalten konnte bislang in vielen unterschiedlichen binären und ternären Übergangs-
metalloxiden wie beispielsweise TiO2 [163–165], NiO [166, 167] und Nb2O5 [168] bzw. SrTiO3
[14, 15, 169], SrZrO3 [10, 170, 171] oder YMnO3 [172] beobachtet werden. Basierend auf der I-U-
Charakteristik muss dabei zwischen zwei verschiedenen Schaltmechanismen unterschieden werden:
unipolares Schalten und bipolares Schalten. Schematische Darstellungen des I-U-Verhaltens sind in
Abbildung 4.6 dargestellt, die aber in Abhängigkeit vom jeweiligen System stark variieren können.
(a) Unipolares Schalten. (b) Bipolares Schalten.
Abb. 4.6: Schaltcharakteristika für (a) unipolares und (b) bipolares Schaltverhalten für resistiv schaltende Speicherzellen
(nach [13]). Die gestrichelte Linie symbolisiert die manuell einstellbare Stromlimitierung Icc des Systems. Während unipo-
lares Schalten für Einschaltprozess (SET) und Ausschaltvorgang (RESET) stets die gleiche Polarität hat, unterscheidet sich
bei bipolarem Schalten die Polarität der angelegten Spannung für SET und RESET.
Unipolares Schalten
Im Fall des unipolaren Schaltens (vgl. Abb. 4.6 (a)) können hoch- und niederohmiger Zustand inner-
halb derselben Spannungspolarität erzeugt werden. Der hochohmige Zustand wird als HRS
(engl. High Resistance State) oder OFF-Zustand bezeichnet und der niederohmige entsprechend als
LRS (engl. Low Resistance State) oder ON-Zustand. Durch das Anlegen einer Spannung springt
die Zelle bei einer bestimmten Schwellspannung, auch SET-Spannung US genannt, vom hochoh-
migen OFF- in den niederohmigen ON-Zustand. Den erstmaligen Übergang vom ursprünglichen
hochohmigen Zustand der Speicherzelle in den niederohmigen nennt man Formierung. Alle folgen-
den SET- und RESET-Vorgänge finden bereits bei kleineren Spannungen als jener statt, die für die
Formierung notwendig ist. Dabei muss die Stromstärke stets insoweit limitiert werden, dass eine
irreversible Beschädigung durch einen harten Durchbruch der Speicherzelle verhindert wird. Um
den nun eingeschalteten Speicher wieder auszuschalten, wird erneut eine Spannung selber Polari-
tät (RESET-Spannung), diesmal jedoch ohne limitierende Stromstärke (Icc) angelegt, wodurch die
RESET-Stromstärke deutlich größer als die SET-Stromstärke ist. Die RESET-Spannung UR hingegen
ist typischerweise kleiner als die SET-Spannung. Infolge Joulscher Wärme kann der leitfähige Pfad
somit unterbrochen werden. Ein solches Schaltverhalten kann sowohl für positive als auch negative
Polarität erzeugt werden [12, 13].
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Bipolares Schalten
Für die Untersuchung bipolaren Schaltverhaltens müssen innerhalb eines Schaltzyklus positive und
negative Spannung angelegt werden, wie Abbildung 4.6 (b) deutlich macht. Während im positiven
Bereich der SET-Prozess innerhalb einer definierten Stromlimitierung vom OFF- in den ON-Zustand
stattfindet, läuft der RESET-Prozess bei negativer Spannung ab. Dieser Vorgang kann ebenfalls mit
umgekehrten Spannungen, sprich SET im negativen und RESET im positiven Spannungsbereich statt-
finden. Grundsätzlich ist für diese Art des Schaltens jedoch stets eine Asymmetrie im System notwen-
dig, die entweder durch unterschiedliche Elektrodenmaterialien oder durch den Formierungsprozess
hervorgerufen werden kann [13, 173]. Aus der Literatur ist bekannt, dass für Oxide wie SiO2 [174]
oder TiO2 [165] auch uni- und bipolares Schaltverhalten innerhalb ein und desselben Materials vor-
kommt. Welcher der beiden Mechanismen auftritt, ist von der Stromstärke während der Bildung des
Filaments abhängig. Für beide Fälle wird der Wechsel zwischen den unterschiedlichen Widerstands-
zuständen durch SET und RESET als Schreibvorgang bezeichnet. Das Anlegen einer geringeren Span-
nung als der SET- bzw. RESET-Spannung, die sogenannte Lesespannung, ermöglichst das Auslesen
des hoch- oder niederohmigen Zustandes, in dem sich die Speicherzelle befindet.
4.4.1 Klassizierung des Schaltens
Basierend auf ihrer physikalischen Antriebskraft kann resistives Schalten entsprechend Abbildung 4.7
nach unterschiedlichen Effekten klassifiziert werden. Resistive Schaltvorgänge, die auf einer MIM-
Geometrie beruhen, sind auf die fünf hervorgehobenen Mechanismen zurückzuführen, die meist auf
der Kombination aus physikalischen und/oder chemischen Effekten beruhen. Der dominante Beitrag
zum Schalten kann dabei entweder von thermischen, elektronischen oder ionischen Effekten stam-
men. Abgesehen von der zusätzlichen Unterteilung in uni- und bipolares Schaltverhalten kommt noch
die Unterteilung in festkörper- und elektrodendominierte Vorgänge hinzu. Auf rein thermochemische
Speichereffekte und jene durch Phasenübergänge, wie sie z.B. in Telluriden und Seleniden für tem-
peraturinduzierte Änderungen zwischen einer kristallinen Phase im ON-Zustand zu einer amorphen
im OFF-Zustand beobachtet werden [3], wird an dieser Stelle nicht weiter eingegangen, da das unter-
suchte Materialsystem ausschließlich bipolares Schaltverhalten zeigt. Ersterer Effekt wird zwar auch
für TiO2 beobachtet [165], kommt für die hier untersuchten Schichten jedoch auf Grund der Wahl der
Strombegrenzung und der gewählten Elektrodenmaterialien nicht vor. Auch die auf Kationenmigra-
tion beruhende elektrochemische Metallisierung, wie sie beispielsweise für das System Ag/Ge-Se/Ni
zu beobachten ist [175], kann wegen der gewählten Elektrodenmaterialien ausgeschlossen werden,
da beide inert und somit elektrochemisch inaktiv sind. Detaillierte Ausführungen zu diesen Mecha-
nismen sind unter [12] und [13] nachzulesen.
Der Speichereffekt der Valenzänderung des Übergangsmetalloxids (engl. valence change mecha-
nism, VCM) basiert auf der Umverteilung von Sauerstoffleerstellen in diesem, welches dadurch unter-
schiedliche Oxidationszustände annehmen kann. Beim Anlegen einer äußeren elektrischen Spannung
werden beim VCM Sauerstoffatome bzw. Sauerstoffleerstellen aktiviert und bewegen sich entspre-
chend ihrer Ladung im elektrischen Feld [176], was die lokale Leitfähigkeit beeinflusst. Die Um-
verteilung der negativ geladenen Sauerstoffleerstellen, führt zu einer Redoxreaktion und somit zu
einer Valenzänderung des Kationengitters [177]. Neben dem allgemein anerkannten Modell der Sau-
erstoffleerstellenumverteilung als Ursprung des resistiven Schaltens existieren für das Oxidsystem
SrO-TiO2 noch weitere Modelle, die sich auf rein elektrische Ansätze beziehen. So kann resistives
Schalten auch durch das Besetzen von Defektzuständen mit Elektronen im Volumenmaterial (Sim-
mons & Verderber Modell) [129] und/oder an Defektzuständen nahe der Grenzfläche [178, 179]
hervorgerufen werden, woraus eine Absenkung der Barrierenhöhe zwischen den Defektzuständen
im Volumen bzw. der Barrierenhöhe zwischen Oxid und Metallelektrode resultiert [180–183], was
schließlich die Leitfähigkeit ändert. Rein elektrische Erklärungen unterliegen allerdings dem soge-
nannten Spannungs-Zeit-Dilemma, wie in [184] ausführlich am Beispiel von SrTiO3, TiO2 und SiO
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Abb. 4.7: Schema resistiv schaltender Mechanismen basierend auf deren physikalischer Antriebskraft (nach [13]). Die
dunkel hervorgehobenen Effekte beruhen auf einer MIM-Struktur.
dargelegt wird. Die hohe angestrebte Speicherzeit (engl. retention time) neuartiger Speicherkonzepte
wie ReRAMs setzt ausreichend viele Barrieren zur Unterdrückung von elektrischen Ladungsverlus-
ten durch Tunneleffekte oder thermische Anregungen voraus. Diese Barrieren führen bei den ange-
strebten niedrigen Spannungen jedoch dazu, dass die erzeugten Stromdichten für kurze Schreib- und
Lesevorgänge (≤ 100 ns) für die extrem kleinen Ausdehnungen der Speicherzellen ( ≤ 10-10 cm-2)
zu gering ausfallen. Ein Erreichen der angestrebten Stromdichten (bei höheren Spannungen) beein-
flusst wiederum stark das Ungleichgewicht der Ladung der Defektzustände, was ebenfalls zu einer
verkürzten Speicherzeit führt.
4.4.2 Lokaler Mechanismus
Das resistive Schalten kann mikroskopisch auf zwei unterschiedliche Mechanismen innerhalb ei-
nes MIM-Kondensators zurückgeführt werden. Beide Mechanismen spielen sich hauptsächlich auf
Seiten der aktiven Elektrode ab. Ausgehend vom Modell der Defektumordnung im Oxid tritt deren
Verteilung entweder homogen über die Fläche der Speicherzelle auf oder sie sind innerhalb eines
oder mehrerer leitfähiger Pfade im Oxid lokalisiert. Im System SrO-TiO2 sind dafür die unter Kapi-
tel 2.3.1 - 2.3.3 diskutieren ein- und zweifach geladenen Sauerstoffleerstellen V•O und V
••
O prädesti-
niert. Beide Modellvorstellungen sind in Abbildung 4.8 schematisch darstellt.
Im Falle der homogenen Defektverteilung handelt es sich laut [185] um ein homogenes Schalten
am Übergang zwischen Oxid und Metall, basierend auf homogen verteilten Defekten am Interface
unterhalb der aktiven Elektrode, wie in Abbildung 4.8 (a) zu sehen ist. Die Widerstände der beiden
Schaltzustände sind mit der Fläche des Speicherelements skalierbar [186] und beruhen auf der feldin-
duzierten Änderung der Schottky-Barriere. In [187] konnte eine Änderung des Kontaktwiderstandes
zwischen Elektrode und Oxid beim Anlegen eines elektrischen Feldes an die Zelle nachgewiesen wer-
den. In der Literatur werden dazu mehrere Modelle für das homogene Schalten beschrieben. So wird
unter anderem in [187–189] die elektrochemische Wanderung von Sauerstoffleerstellen, das Beset-
zen von Akzeptorzuständen mit Elektronen [183, 190, 191] und ein Metall-Isolator-Übergang (Mott-
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Abb. 4.8: Schematische Modelle zur lokalen Struktur hinter dem Konzept des resistiven Schaltens. Es wird in Schalten
über (a) leitfähige Pfade, die sogenannten Filamente und (b) Schalten am Interface unterhalb der aktiven Elektrode unter-
schieden. Im ersten Fall wird das Filament aus sich übereinander anordnenden Defekten erzeugt und bricht nur im Bereich
der aktiven Elektrode, im zweiten Fall sind sie homogen entlang des Interfaces verteilt (nach [185]).
Übergang), hervorgerufen durch auf Kation-Dotierung basierenden Ladungsträgern an der Grenzflä-
che [192–194], postuliert.
Die meisten Oxide mit einem hohen Widerstandsverhältnis zwischen ein- und ausgeschaltetem Zu-
stand RON/OFF werden dem filamentartigen Schaltmechanismus zugeordnet, der in Abbildung 4.8 (b)
zu sehen ist. Der Mechanismus, welcher sowohl bei unipolarem als auch bipolarem Schalten beobach-
tet werden kann, soll anhand Abbildung 4.9 erläutert werden. In (a) ist die Formier- und Schaltkurve
einer bei TS = 150 ◦C abgeschiedenen amorphen TiO2-Probe mit einer Schichtdicke von 16 nm darge-
stellt. Das Oxid befindet sich dabei innerhalb der unter Kapitel 8.1 beschriebenen MIM-Struktur. In
amorphen Schichten kann die Verteilung der mobilen Sauerstoffvakanzen bereits durch den Herstel-
lungsprozess eingestellt werden, was die Bildung eines Gradienten einbezieht. Zusätzlich liegen im
amorphen Material weitere Defekte mit veränderlicher Ladung vor, die ebenfalls Ladungen einfangen
können, jedoch ortsfest sind, wie beispielsweise Poole-Frenkel-Defekte. Im Gegensatz dazu handelt
es sich bei den mobilen Defektzuständen in einkristallinen Proben wie SrTiO3 im Ausgangszustand
(vgl. Abb. (b)) hauptsächlich um intrinsische Sauerstoffvakanzen gleichbleibender Ladung [13]. Die-
se liegen entsprechend Gleichung 2.5 bzw. 2.4 im Gleichgewicht vor und sind homogen im Material
verteilt. Entlang ausgedehnter Defekte im Oxid, wie z.B. Versetzungen, zeigen Sauerstoffvakanzen
bei Raumtemperatur, im Vergleich zu den nahezu bewegungslosen Kation-Vakanzen [195, 196], eine
erhöhte Driftmobilität, die zu ionischer Leitung führen kann.
Beim Anlegen einer, in diesem Fall positiven, Spannung kommt es zur Formierung eines leitfähi-
gen Pfades im Oxid, welcher Deck- und Bodenelektrode miteinander verbindet (vgl. Abb. (c)). Eine
entsprechende Kennlinie ist in Abbildung (a) mit 1 markiert. In Einkristallen findet dies über die An-
ordnung der Vakanzen entlang ausgedehnter Defekte statt [14, 197], wodurch die Formierung allein
durch die Leitfähigkeit im Volumen begrenzt ist. Ein harter Durchbruch des Dielektrikums ist dabei
nahezu ausgeschlossen. Bei dünnen Schichten findet die Formierung infolge des unter Kapitel 4.3
beschriebenen und in Abbildung 4.5 dargestellten dielektrischen Durchbruchs statt. Durch die Um-
verteilung der Sauerstoffvakanzen und Titankationen im TiO2, kommt es zum Aufbrechen von Bin-
dungen und entsprechend den Reaktionsgleichungen 2.5 und 2.4 der gleichzeitigen Erzeugung neuer
elektronischer und ionischer Defekte im Oxid. Über diese Zustände können zusätzlich Ladungen ein-
gefangen und durch Mechanismen wie Hopping, Poole-Frenkel- oder Schottky-Emission (siehe Ka-
pitel 4.2.1) weitergeleitet werden. Daraus resultiert wiederum eine Absenkung der Schottky-Barriere
der Defektzustände oder auf Seiten der aktiven Elektrode [13].
Durch eine Strombegrenzung Icc während des Formierungs- und anschließenden Schaltprozesses,
die einige Größenordnungen über der Stromstärke des niederohmigen Zustandes liegt [198,199], wird
die Entstehung zu hoher Joule-Wärme verhindert, die bei zu hohen Stromstärken irreversibel zu me-
tallischer Leitfähigkeit führt [200, 201]. Der mit 2 gekennzeichnete Pfeil markiert die Schaltkurve
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Abb. 4.9: Charakteristischer Verlauf der I-U-Kennlinie einer amorphen TiO2-Schicht (a), an deren bipolarer Formier-
(blau gestrichelt) und Schaltkurve (rot) schematisch der Ausgangszustand (b), der Formierungsschritt (c), RESET-Prozess
(d) und SET-Prozess (e) skizziert sind (nach [185]).
in (a), welche den RESET-Prozess zeigt. Wie in Abbildung (d) dargestellt, bricht das Filament beim
Anlegen einer ausreichend hohen Spannung entgegengesetzter Polarität an der aktiven Au-Elektrode
durch Abwanderung der positiv geladenen Sauerstoffvakanzen in Richtung negativer Elektrode. Dar-
aufhin wird die Polarität wieder umgekehrt und durch Wanderung der Vakanzen hin zur nun negativ
geladenen Au-Elektrode das leitfähige Filament innerhalb des SET-Prozesses, der in Abbildung (a)
mit 3 gekennzeichnet ist, wieder vollständig ausgebildet, wie in (e) dargestellt ist.
Im Gegensatz zu solchem filamentartigen Schalten beruhend auf Polaritätsänderung, können Fila-
mente auch durch die Bildung von Joule-Hitze unterbrochen werden, wie es in unipolar schaltenden
Zellen der Fall ist [164, 202–204]. Für Rutil-TiO2 gelang es, die Filamentstruktur, welche abhängig
von der Leerstellenkonzentration ist [205], der Ausbildung von Magnéli-Phasen zuzuordnen [206].
Ist die Stromlimitierung zu hoch gewählt, d.h. zu viele Defekte haben sich gebildet, verstärkt sich das
Filament und ist schließlich zu dick, um zu reoxidieren (vgl. Abbildung 4.5 (c) und (d)). Außerdem
kann es mit jedem Schaltzyklus zur Einlagerung von Verunreinigungen aus der sich über dem Oxid
befindlichen Metallschicht in die Isolatorschicht kommen, was bei einer ausreichend hohen Konzen-
tration ebenfalls zur Verhinderung der Reoxidation und somit zur Zerstörung des Bauelements führen
kann, weil HRS und LRS nicht mehr unterschieden werden können [207]. In einem solchen Fall
kann lediglich das Anlegen einer noch höheren Stromstärke zum Aufschmelzen des Filaments durch
thermischer Erhitzung führen [185, 208, 209].
Momentan ist es mittels konventioneller Messmethoden noch nicht möglich, die Natur des Schalt-
mechanismus direkt zu untersuchen, da der Strom stets über die Fläche der gesamten Elektrode
gemessen wird und so eine Unterscheidung zwischen homogener und inhomogener Sauerstoffleer-
stellenverteilung verhindert wird. Die Anwendung indirekter Methoden ermöglicht allerdings eine
solche Unterteilung. So kann beispielsweise des Stromsignal für unterschiedlich große Elektroden-
flächen miteinander verglichen werden. Die Betrachtung der Oxidoberfläche nach dem Schalten des
Kondensators mittels optischer Methoden oder über AFM-Aufnahmen kann örtliche Besonderheiten
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aufzeigen. Da sich jedoch stets Elektrodenmaterial auf der Oxidoberfläche befindet, können solche
Methoden nur begrenzt eingesetzt werden, um beispielsweise topologische Aussagen zu treffen. Elek-
trische Untersuchungen im Nanobereich lassen sich mittels Rasterkraftmikroskopie im Kontaktmodus
(engl. Conductive Atomic Force Microscopy, CAFM) oder Rastertunnelmikoskopen (engl. Scanning
Tunneling Microscope, STM) realisieren. Auch mittels TEM-Aufnahmen im Querschnitt konnten be-
reits leitfähige Pfade im SrTiO3 nachgewiesen werden [210].
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5 Theoretische und experimentelle
Grundlagen zur Ionenimplantation
Die Ionenimplantation ist eine Methode zur gezielten Modifizierung einer Schicht durch das Einbrin-
gen von Fremdatomen (Dotierung). Sie wird überwiegend in der Halbleiterindustrie und -forschung
eingesetzt, um die elektronischen Eigenschaften von Halbleitern zu modifizieren. Weitreichende In-
formationen hierzu sind u.a. ausführlich unter [211] und [212] nachzulesen und im Folgenden grund-
legend erläutert.
Bei der Ionenimplantation wird eine Probe mit ionisierten Atomen oder Molekülen beschossen,
indem die Teilchen in einem elektrostatischen Feld mit einer Energie im Bereich von Kiloelektro-
nenvolt bis hin zu Megaelektronenvolt beschleunigt und in Richtung Probe gelenkt werden. Um die
aus der Ionenenergie und dem eingestellten Einschusswinkel resultierende Eindringtiefe der Ionen in
ein Targetmaterial zu bestimmen, setzt das Verfahren die Kenntnis über dessen Dichte voraus. Beim
Auftreffen der beschleunigten Teilchen auf die Probe verlieren diese Energie durch inelastische und
elastische Stöße mit Elektronen und Kernen. Sie werden dadurch abgebremst und übertragen deren
kinetische Energie auf das Targetmaterial, wobei elastische Stöße mit Elektronen und unelastische
Kernstöße dabei eine untergeordnete Rolle spielen [211]. Abhängig von Energie und Art des Zusam-
menstoßes kann es bei der Ionenimplantation zu unterschiedlichen Interaktionen zwischen Target und
eingeschossenem Ion kommen.
Für Energien größer einer kritischen Energie von üblicherweise einigen 10 eV kommt es zur De-
lokalisierung des getroffenen Targetatoms, wodurch es aus dem Atomgitter entfernt wird und einen
neuen Platz im Gitterverband einnimmt. Auf diesem Weg können sich Punktdefekte wie Frenkel-
Paare bilden, indem das getroffene Atom einen Zwischengitterplatz besetzt und eine Leerstelle hin-
terlässt. Des Weiteren können auf Grund nuklearer Stöße, hervorgerufen durch Implantationsenergien
Ei größer der atomaren Verlagerungsenergie Ev, sogenannte Stoßkaskaden auftreten. Jeder Primärstoß
löst dabei durch Energieübertragung einen sekundären Stoß und weitere nachfolgende Generationen
von Rückstoßatomen aus. Nukleare Stöße für Implantationsenergien Ei < 100 keV können als klas-
sische Zweierstöße behandelt werden (engl. head on collision) [212]. Der elastische Energieübertrag








mit mi als Masse des implantierten Ions, mt der Masse des getroffenen Targetatoms und dem Aus-
lenkwinkel ϑ beschrieben [212]. Die Analyse des Energieverlusts des rückgestreuten, geladenen
Teilchens wird für die Dünnschichtanalyse mittels der Rutherford-Backscattering-Spektroskopie aus-
genutzt [213], die in Kapitel 6.2.1 näher vorgestellt wird. Für Übertragungsenergien kleiner der Ver-
lagerungsenergie von typischerweise Ev ≈ 25 eV wird das getroffene Targetatom lediglich um seinen
Gitterplatz ausgelenkt, wodurch entsprechend der Auslenkungsamplitude Wärme entsteht.
Da die im Nachfolgenden beschriebenen Implantationen mit Energien zwischen 28 eV und 40 eV
durchgeführt wurden, ist von mehreren atomaren Stößen in Form einer Stoßkaskade auszugehen.
Nachdem das eingeschossene Ion seine Energie durch Kollisionen mit Targetatomen auf diese über-
tragen hat, kommt es irgendwo im Gitter in einem gewissen Abstand zur Targetoberfläche zum Still-
stand. Diese Eindringtiefe kann mit Hilfe einer Gaußschen Verteilungsfunktion beschrieben wer-
den, wobei das Kurvenmaximum die Position der höchsten Aufenthaltswahrscheinlichkeit Rp der
Ionen markiert. Ausgehend von Stoßkaskaden kann es in Mehrschichtsystemen an den Grenzflächen
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zwischen zwei Schichten auch zur Vermischung der atomaren Bestandteile kommen, wodurch sich
Mischschichten (engl. Intermixing layers) in diesen Bereichen bilden.
Eine Gaußsche Verteilungskurve kann mit Hilfe der SRIM Software (engl. Stopping and Range of
Ions in Matter) und dem darin enthaltenen TRIM Code (engl. TRansport of Ions in Matter) simuliert
werden. Der TRIM Simulation zu Grunde liegende Formeln sind detailliert unter [214] nachzulesen.
Das Programm simuliert die Ionenbewegung im Target infolge elastischer Zweierstöße mit den Ato-
men des Targetmaterials. Das Wechselwirkungspotential wird für alle Ionen-Target-Kombinationen
mit
ϕ(x) = 0,182e−3,2x +0,51e−0,942x +0,28e−0,403x +0,0282e−0,202x (5.2)
als Universal-Potential beschrieben. Die elektronische Abbremsung ist durch semiempirische Daten-
sätze definiert. Der Stoßparameter p wird vor jedem Zusammenprall zwischen Targetatom und Ion
aus einer zufälligen Zahl zwischen 0 und pmax neu bestimmt. Das Target, welches in der Simulation
als amorpher Festkörper angenommen wird, ist dabei über eine Weglänge l = n−1/3 definiert, die dem







wird für den gewählten Zufallsparameter p garantiert, dass pro passiertem Targetatom genau ein Stoß
stattfindet. Aus dem Ablenkwinkel im Punkt Rp, der aus einer analytischen Näherungsformel be-
stimmt wird, dem elektronischen Energieverlust pro Stoß ∆Eel und Gleichung 5.1 kann die Energie
eines Ions EIon nach einem Zusammenstoß mit einem Targetatom über
EIon = E−T −∆Eel (5.4)
bestimmt werden. Auch die azimutale Ablenkrichtung während eines Zusammenstoßes wird bei einer
3-dimensionalen Simulation als Zufallsgröße bestimmt und für die Berechnung der danach resultie-
renden Flugrichtung anhand geometrischer Transformation benötigt. Dieser Vorgang endet, wenn EIon
unter die vordefinierte Cutoff-Energie ( E∞ ≈ 5 eV) sinkt. Die Eindringtiefe hängt demnach vom Ort
des letzten Zusammenstoßes ab.
Eine solche Simulation wurde für die angewendete Implantation von Kr+-Ionen in TiO2- und
SrTiO3-Schichten unterschiedlicher Mikrostruktur auf einer darunter liegenden TiN-Schicht durch-
geführt. Als Ausgangsparameter müssen Dicke und Dichte der einzelnen Schichten in das Simulati-
onsprogramm eingetragen werden sowie die gewählte Implantationsenergie der Kr+-Ionen, die zuvor
ebenfalls mit SRIM über das integrierte Programm Ion Stopping and Range Tables (nachzulesen un-
ter [215]) kalkuliert wurde. Die Energie wurde dabei so gewählt, dass die Implantation in die Mitte
der Oxid-Schicht erfolgt, ohne bis in das TiN zu reichen, um eine Schichtdurchmischung am Inter-
face zu verhindern. Die aus spektroskopischer Ellipsometrie (SE) und Röntgenreflektometrie (XRR)
bestimmten Schichtdicken d und -dichten ρ sind gemeinsam mit den simulierten Implantationstiefen
Rp entsprechend der verwendeten Implantationsenergie Ei in Tabelle 5.1 angegeben. Die das Ergeb-
nis stark beeinflussende Oberflächenbindungsenergie der einzelnen Elemente wird als Variable von
TRIM vorgeschlagen und ohne Änderung für die Simulation übernommen. Als Beispiel soll hier
die Implantation in polykristallines Anatas-TiO2 mit einer Schichtdicke von 35,65 nm und einer Im-
plantationsenergie von Ei = 30 keV aufgeführt sein. Im Hintergrund der in Abbildung 5.1 gezeigten
Kr+-Verteilungskurve sind die Schichtdicken der beiden aufeinanderliegenden Lagen TiO2 und TiN
angedeutet. Die Kurve selbst zeigt für die gewählte Implantationsenergie wie gewünscht eine Kr+-
Aufenthaltswahrscheinlichkeit mittig der Oxidschicht.
Kr als eines der Edelgase bindet nicht mit den Atomen der Targetschicht und diffundiert nach
der Implantation wieder aus der Schicht in die Umgebung. Es hinterlässt allerdings Strahlenschäden,
die durch die Verlagerung von Gitteratomen innerhalb einer Stoßkaskade entstehen und sich in ihrer
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Tab. 5.1: Schichtdicke, -dichte und Implantationsparameter der untersuchten TiO2-Schichten in Abhängigkeit von ihrer
kristallinen Struktur.
Kristalline Struktur TS (◦C) d (nm) ρ (g/cm3) Ei (keV) Rp
amorph 150 34,29 ± 0,17 3,66 28 16
Anatas 150 + 400 35,65 ± 0,17 3,76 30 16
teilkristallin 250 43,56 ± 0,17 3,79 40 20
Tiefenverteilung von jener der Kr+-Ionen unterscheiden. Abhängig vom Targetmaterial und der Im-
plantationsenergie kann die Akkumulation der Strahlenschäden besonders in Halbleitern zur Amor-
phisierung der Schicht führen. Zwar bleiben die lokalen Bindungslängen und -winkel der Atome im
Wesentlichen erhalten, jedoch geht die kristalline Fernordnung verloren. Da die Zahl der Kaskaden-
atome zu kleinen Energien hin stark ansteigt, werden Strahlenschäden hauptsächlich von Atomen
mit Energien wenig oberhalb von Ev generiert. Zur Amorphisierung kommt es ab einer kritischen
Fluenz Fkrit, welche dadurch gekennzeichnet ist, dass im Mittel jedes Atom in der gewählten Im-
plantationstiefe mindestens einmal umgelagert wird. Als Fluenz F wird dabei die Anzahl der auf das
Target geschossenen Ionen während der gesamten Bestrahlungszeit pro Einheit der Targetoberfläche
bezeichnet. Für die Bestimmung der kritischen Fluenz Fkrit kann über die TRIM-Software zunächst
die totale Anzahl an Verlagerungskollisionen (engl. total number of displacement collisions) wäh-
rend des Einschlags eines Kr+-Ions pro Längeneinheit Nd simuliert werden. Mit dieser Größe und der





für jede gewählte Fluenz die Anzahl an Verlagerungen pro Atom (engl. number of displacements
per atom - d pa) zu errechnen. Jene Fluenz, für die der dpa-Wert über d pa = 1 steigt, entspricht
Fkrit. Sie liegt für jede der drei untersuchten Schichtsysteme bei F > 1 · 1014 Ionen/cm2, wie aus Ab-
bildung 5.2 hervorgeht. Im Hintergrund sind den jeweiligen Kurven farbig angepasst die Schichtdi-
Abb. 5.1: SRIM Simulation des Kr+-Konzentrationsprofils mit einer Implantationsenergie von 30 keV am Beispiel einer
35,65 nm dicken TiO2-Schicht mit Anatas-Struktur (Hintergrund: lila) mit darunter liegender TiN-Bodenelektrode (Hinter-
grund: orange).
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cken der einzelnen TiO2-Probenserien dargestellt, um zu verdeutlichen, in welchen Schichttiefen die
Schädigungen stattfinden. Die Abbildung lässt erkennen, dass die höchste Umverteilung für amorphe
Schichten zu erwarten ist und die niedrigste für teilkristalline.
Abb. 5.2: Statische atomare Umverteilung pro eingeschossenem Kr+-Ion (d pa) für eine Fluenz von F = 1 · 1014 Ionen/cm2
am Beispiel einer amorphen, einer Anatas- und einer teilkristallinen Anatas-TiO2-Schicht mit einer Implantationsenergie
von Ei = 30 keV.
Für dynamische Prozesse muss in Formel 5.5 auch die allmähliche Abtragung der Oberfläche mit
betrachtet werden, welche für höhere Fluenzen durch Absputterungseffekte auftritt. Ebenfalls muss




















wobei er f die Error-Funktion darstellt, ω die Gaußsche Standardabweichung der Verteilungskurve
und x das Kurvenmaximum in Abhängigkeit von der gesputterten Targetoberfläche. Die Sputterrate
kann basierend auf SE-Messungen aus der Schichtdicke der Ausgangsproben im Vergleich zur resul-
tierenden Schichtdicke nach der Ionenimplantation ermittelt werden. Für Anatas-Schichten sind die
resultierenden dynamischen Profile der Schichtschädigung beispielhaft in Abbildung 5.3 dargestellt.
Der Übersichtlichkeit halber wurden die Profile auf zwei Abbildungen aufgeteilt, wobei die atomare
Umverteilung für Fluenzen F ≤ 2 · 1014 Ionen/cm2 in (a) zu sehen ist und alle weiteren in (b). Ab
einer Kr+-Implantation mit einer Fluenz von F = 2 · 1014 Ionen/cm2 ist bereits eine Abtragung der
Oberfläche auszumachen, die für Fluenzen F > 2 · 1015 Ionen/cm2 deutlich zunimmt. Ab einer Flu-
enz von F = 2 · 1014 Ionen/cm2 wird die kritische Fluenz überschritten, was die Annahme impliziert,
dass jedes Atom in der Schicht mindestens einmal umgelagert wurde. Die hohen dpa-Werte für die
in Abbildung (b) aufgetragenen Fluenzen lassen schließlich eine vollständige Amorphisierung der
kristallinen Schichten erwarten.
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(a) F ≤ 2 · 1014 Ionen/cm2 (b) F ≥ 1 · 1015 Ionen/cm2
Abb. 5.3: Dynamische atomare Umverteilung pro eingeschossenem Kr+-Ion (d pa) für verschiedene Fluenzen von
(a) F = 1 · 1013 Ionen/cm2 - 2 · 1014 Ionen/cm2 und (b) F = 1 · 1015 Ionen/cm2 - 2 · 1016 Ionen/cm2 am Beispiel einer
TiO2-Schicht mit Anatas-Struktur, einer Schichtdicke von 35,65 nm und einer Implantationsenergie von Ei = 30 keV.
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6 Experimentelle Techniken zur
Probencharakterisierung
6.1 Methoden zur Untersuchung optischer Eigenschaften,
Dichte und Morphologie
6.1.1 Spektroskopische Ellipsometrie - SE
Die Ellipsometrie ist ein optisches Messverfahren, dass zur zerstörungsfreien Untersuchung von
Oberflächen und oberflächennahen Schichten dünner Filme eingesetzt wird. Bei diesem Messverfah-
ren fällt polarisiertes Licht unter einem bestimmten Winkel auf die Oberfläche der zu untersuchenden
Probe und wird dort reflektiert. Die dabei entstehende Polarisationsänderung wird als Funktion des
Einfallswinkels und der Lichtwellenlänge gemessen. Die Untersuchung kann im spektralen Bereich
zwischen nahem Ultraviolett (UV) über den sichtbaren Bereich (VIS) bis hin zum nahen Infrarot (IR)
erfolgen. Grundlegende Prinzipien zur Ellipsometrie werden in [216–218] beschrieben.
Während der einfallende Strahl mit dem Feldvektor ~E i nahezu vollständig linear polarisiert ist, än-
dert er sich für den reflektierten Strahl zu einer elliptischen Form mit dem Feldvektor ~E r. Die Vektoren
des einfallenden und reflektierenden Lichtstrahls spannen zusammen mit der Normalen der Probeno-
berfläche die Einfallsebene auf, wobei der Feldvektor ~Ep des p-polarisierten Lichts parallel und ~Es
des s-polarisierten Lichts senkrecht zur Einfallsebene steht. Die zugehörige Messgeometrie ist in Ab-
bildung 6.1 zu sehen. Der Polarisationszustand einer elektromagnetischen Welle ist zeitunabhängig
und nur von der Phasendifferenz und dem Amplitudenverhältnis der s- und p-polarisierten Wellen-
teile zueinander abhängig. Er wird zu X i = E ip/E
i
s für die einfallende polarisierte Welle definiert und
entsprechend zu X r = Erp/E
r
s für die reflektierte Welle. Die Änderung der Polarisation wird über die el-
lipsometrische Funktion ρ bestimmt. Hierzu werden die komplexen Fresnel-Reflexionskoeffizienten
rs des senkrecht und rp des parallel polarisierten Lichts zu rp = E rp/E
i





rp,s = ~E0eiδp,s . Daraus resultiert die ellipsometrische Grundgleichung




die entweder über das Verhältnis der Fresnel-Reflexionskoeffizienten oder mittels der beiden ellipso-
metrischen Winkel Ψ und ∆ beschrieben werden kann. Ψ entspricht dabei dem Amplitudenverhältnis
der reflektierten p- und s-Welle und ∆ dem Winkel der Phasenverschiebung. Da das Verhältnis zwei-
er Werte gemessen wird, ist diese Methode nicht nur sehr genau, sondern weist auch eine sehr gute
Reproduzierbarkeit auf. Außerdem entspricht dieses Verhältnis einer komplexen Zahl, wodurch Pha-
seninformationen enthalten sind, welche die Sensitivität steigern. Sämtliche in Gleichung 6.1 aufge-
führten Parameter hängen von der Wellenlänge λ , dem Einfallswinkel θi, der dielektrischen Funktion
des untersuchten Materials und der Schichtdicke d ab. In der Regel werden spektroskopische Ellip-
someter mit einem rotierenden Polarisator, Kompensator oder Analysator sowie einem Goniometer
ausgestattet, wodurch eine Variation des Einfallswinkels von 0◦ bis 80◦ möglich ist. In dieser Arbeit
wurde das spektroskopische Ellipsometer M2000 DI J.A. Woollam verwendet. Für die Bestimmung
der optischen Konstanten wurden Messungen bei den Einfallswinkeln 70◦ und 75◦ durchgeführt. Da
die gewählten Einfallswinkel nah am Brewsterwinkel für Silizium liegen, ist die reflektierte Intensität
in p-Polarisation nahe 0. Damit erhält man ein großes Verhältnis der jeweiligen Intensitäten zwischen
p- und s-polarisiertem Licht und somit ein großes Signal-zu-Rausch-Verhältnis für ρ .
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Abb. 6.1: Schematische Darstellung der Messgeometrie für Ellipsometrie. Gezeigt sind einfallender und reflektierter Strahl
sowie die mit der Normalen der Probenoberfläche aufgespannte Einfallsebene (grün) (nach [218]).
Die Auswertung ist dahingehend erschwert, dass man die gesuchten Probeneigenschaften aus den
experimentellen Daten des Polarisationszustandes des reflektierten Lichts mittels eines mathema-
tischen Optimierungsprozesses als Parameter des zu Grunde liegenden Modellsystems bestimmen
muss. Das verwendete Modell zur Bestimmung der dielektrischen Funktion setzt sich aus einem Si-
Substrat, 2,5 nm natürlichem SiO2 und der zu untersuchenden Oxidschicht zusammen. Für die Unter-
suchung der auf TiN abgeschiedenen Oxide wurde das Modell dem Schichtstapelaufbau entsprechend
zu Si (92 nm) - SiO2 (50 nm) - TiN - Oxid angepasst. Die Auswertung der optischen Konstanten Bre-
chungsindex n und Extinktionskoeffizient k sowie der Schichtdicke d für TiO2 erfolgte mittels des be-
schriebenen Modells aus den ellipsometrischen Daten. Für Si und SiO2 wurden n und k nach [219] ge-
wählt. Das Oxid wird durch zwei Cody-Lorentz Oszillatoren im Bereich 0,8 eV - 5,0 eV beschrieben,
wodurch auch die optische Bandlücke mit eingeschlossen wird [220]. Die Oszillatoren beschreiben
dabei den imaginären Teil der dielektrischen Funktion, welche die Dispersion der optischen Absorp-
tion in amorphen Schichten darstellt. Eine detaillierte Beschreibung des Oszillators ist unter [221]
nachzulesen. Er wird durch die Energie der Bandlücke Eg und einen Lorenz-Absorptionspeak mit der
Amplitude A, der Breite C und der Anfangsenergie E0 beschrieben. Ein zusätzlicher Lorenz-Oszillator
dient der Beschreibung eines breiten Absorptionsbandes niedriger Energie, das sich in einer der un-
teren Bandregionen befindet. Ist die dielektrische Funktion über die Anpassungsparameter bestimmt,
kann über den sogenannten Tauc-Plot [222] die Lage der optischen Bandlücke bestimmt werden, in-
dem entsprechend Abbildung 6.2 die Photonenenergie E gegen
√
αE aufgetragen wird. Der dafür





gewonnen, mit λ als Wellenlänge der einfallenden Photonen und dem Extinktionskoeffizienten k. Der
lineare Bereich der aufgetragenen Kurve entspricht dem Beginn der Absorption in delokalisierten
Zuständen in amorphen Halbleitern. Extrapoliert man nun diesen linearen Teil zur Abszisse, ergibt
sich aus dem Schnittpunkt die Energie der optischen Bandlücke, wie aus Abbildung 6.2 hervorgeht.
6.1.2 Röntgenreektometrie - XRR
Röntgenreflektometrie (engl. X-ray reflectometry) dient der zerstörungsfreien Bestimmung von Dich-
te, Schichtdicke und Rauigkeit an amorphen oder kristallinen Einfach- und Mehrfachschichten von
Festkörpern im Bereich von etwa 3 nm bis 300 nm. Die Messgenauigkeit liegt bei etwa 0,1 nm bis
0,3 nm [223]. Der Vorteil dieses Verfahrens gegenüber anderen optischen Methoden im VIS-Bereich
liegt darin, dass sich der Brechungsindex für Substanzen beliebig vorgegebener Stöchiometrie oh-
ne Probleme bestimmen lässt, da die optischen Eigenschaften im Röntgenbereich nicht mehr von
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Abb. 6.2: Bestimmung der Energie der optischen Bandlücke Eg am Beispiel einer SryTiyOz-Probe (Sr : Ti = 1 : 8).
den Bindungseigenschaften der Gitterbausteine abhängen, wodurch die Mehrheit der Materialien für
Röntgenstrahlung transparent ist [224].
Beim Auftreffen von Röntgenstrahlen unter einem flachen Einfallswinkel von θ = 0◦ - 5◦ auf ei-
ne Probenoberfläche werden diese nach dem Huygens-Fresnel-Prinzip zum Teil reflektiert und zum
Teil transmittiert. Die Grundlage für Reflexion von Röntgenstrahlung an Grenzflächen ist dabei der
Elektronendichteunterschied benachbarter Schichten bzw. deren unterschiedliche optische Konstan-
ten. Ausgehend von den hier untersuchten Oxid-Substrat-Proben findet Reflexion entsprechend Ab-
bildung 6.3 sowohl an der Probenoberfläche als auch der Grenzfläche zwischen Oxid und Substrat
statt, wobei näherungsweise θ2 = θ1 angenommen werden kann [225]. Die Reflexion folgt dem Snel-
Abb. 6.3: Darstellung des Strahlenverlaufs für Röntgenreflektometrie-Messungen. Gezeigt sind einfallende und ausfallen-
de Strahlen mit den Winkeln θ1 an der Probenoberfläche und θ2 im Oxid.
liusschen Brechungsgesetz
nisinθi = ntsinθt (6.3)
mit den Brechungsindizes des Einfallsmediums ni und des Mediums, in welches der Lichtstrahl trans-
mittiert nt. Für die untersuchten Proben handelt es sich um jene von Luft und der Oxidschicht. Beim
Eindringen des Röntgenstrahls in die Probe ergeben sich an den planparallelen Grenzflächen der
Schichten unterschiedlicher optischer Konstanten winkelabhängige Schichtdickeninterferenzen (Os-
zillationen). In der optischen Spektroskopie treten an dieser Stelle zum Vergleich frequenzabhängige
Schichtdickeninterferenzen auf. Nach der Braggschen Gleichung
2d · sinθ = nλ (6.4)
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kommt es an dieser Stelle zur konstruktiven Interferenz [226].
Ausgehend von den Fresnel-Gleichungen lässt sich die Schichtdicke aus der Periode der Interferen-
zen und die Grenzflächenrauigkeit aus deren Abschwächung modellieren [225], wie in Abbildung 6.4
anhand einer SrTiO3-Probe beispielhaft demonstriert ist. Dazu wird das Reflexionsverhalten über den
Brechungsindex rechnerisch simuliert, indem die gesuchten Parameter so variiert werden, dass sich
eine optimale Übereinstimmung zwischen gemessenen und simulierten Ergebnissen ergibt. Treten in
der Messung Interferenzen über einen großen Winkelbereich auf, so ist die Schichtdicke mit einer
hohen Genauigkeit von weniger als einem Angström bestimmbar [227].
Abb. 6.4: Kurvenanpassung eines XRR-Spektrums zur Bestimmung von Schichtdicke, Dichte und Rauigkeit am Beispiel
einer SrTiO3-Schicht.
Informationen über die Dichte einer Schicht können über den kritischen Einfallswinkel θcrit er-
mittelt werden. Im Bereich sehr flacher Einfallswinkel bis zu einem kritischen Winkel (θi < θcrit)
liegt Totalreflektion vor. Somit tritt hier keine Transmission auf, weshalb mit θt = 0 und unter der
Bedingungen ni = 1 aus Gleichung 6.3
cosθcrit = nt (6.5)
folgt.
XRR-Messungen wurden mittels eines gekoppelten θ/2θ -Scans an einem Philips X’Pert PW3710
Diffraktometer mit einer Cu-Röntgenröhre und einer Primärstrahlablenkung von 1/4◦ durchgeführt.
In Abbildung 6.5 ist am Beispiel einer XRD-Messgeometrie der schematische Aufbau des verwen-
deten Röntgenreflektometers vereinfacht dargestellt. Die Röntgenröhre kann ebenso wie der Szintil-
lationsdetektor und zudem unabhängig von diesem um die im Zentrum angebrachte Probe gedreht
werden. Die Divergenz der Röntgenstrahlung, die durch die Röntgenröhre erzeugt wird, wird durch
eine Primärblende begrenzt. Nach Beugung des Strahls an der Probe passiert er einen, dem Detektor
vorgelagerten, Monochromator und einen Soller-Kollimator (nicht eingezeichnet). Mittels ersterem
wird die relevante Cu Kα-Strahlung (λCu = 1,5418 [226]), welche die höchste Intensität der Rönt-
genquelle aufweist, aus dem polychromatischen Licht der Röntgenröhre gefiltert, bevor sie den De-
tektor erreichen. Der Soller-Kollimator dient dazu, einen parallelen Strahlengang zu erzeugen. Die
Detektorblende sorgt schließlich dafür, dass lediglich Cu Kα-Strahlung unter Ausschluss störender
Linien den Detektor erreicht. Für weitere Ausführungen zu XRR sei hier auf die Literatur [228–230]
verwiesen.
6.1.3 Röntgendiraktometrie - XRD
Röntgendiffraktometrie-Untersuchungen (engl. X-ray diffraction, XRD) wurden am selben Gerät mit
entsprechend identischem Aufbau durchgeführt, wie bereits für XRR-Messungen beschrieben (siehe
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Abb. 6.5: Schematische Darstellung eines Philips X’Pert PW3710 Diffraktometers mit zugehörigem Strahlengang. Eine
Drehung der Probenoberfläche zum einfallenden Strahl um den Winkel θ resultiert in einer Drehung des Detektorarms um
den Winkel 2θ entlang des Detektorkreises.
Kapitel 6.1.2). Abbildung 6.5 zeigt dessen Aufbau und die verwendete Messgeometrie eines 2θ -Scans
bei festem θ . Die Beugung der Röntgenstrahlung findet an den Elektronenhüllen der Schichtatome
statt. Durch Gangunterschiede der gebeugten Wellen kommt es zu deren Überlagerungen. Diese füh-
ren zu Interferenzen, die ihrerseits abhängig vom Abstand der Netzebenen bzw. der einzelnen Atome
der Schicht sind.
Im Gegensatz zu den XRR-Messungen besteht für die untersuchten Proben mittels XRD die Not-
wendigkeit eines asymmetrischen Strahlengangs unter einem kleinen Einfallswinkels mit fester Geo-
metrie. Bei diesem Verfahren wird die Eindringtiefe der Strahlung auf die Probenoberfläche redu-
ziert, wodurch Änderungen der Elektronendichte nahe der Oberfläche erfasst werden können [231].
Eine solche Messgeometrie ist für die Untersuchung von dünnen Oxidschichten auf kristallinen Sub-
stratschichten wie Si und TiN notwendig. Messungen an sehr dünnen Schichten unter einem stei-
len Einfallswinkel würden nur geringe Beugungsintensitäten liefern, da der Primärstrahl das Oxid
durchdringt und hauptsächlich Beugungsinformationen des Substrats liefert. Hiesige Messungen wur-
den unter streifendem Einfall mit einem festen Einfallswinkel von θ = 1◦ (engl. grazing incidence
GIXRD) und einer theoretischen Eindringtiefe der Cu Kα-Strahlung von 298 nm gemessen. Indem
der Detektor die in Abbildung 6.5 eingezeichnete Kreisbahn abläuft, wird die Intensität der Beu-
gungswellen bei 2θ aufgenommen.
XRD-Messungen können zum einen zur Identifizierung der Mikrostruktur und kristalliner Phasen
genutzt werden, wie es in der vorliegenden Arbeit für die Oxide TiO2 und SrTiO3 vorgenommen wur-
de, aber auch Informationen über Vorzugsorientierungen bzw. die Textur können extrahiert werden





näherungsweise bestimmt werden [226]. Dazu wird die Halbwertsbreite des bei 2θ gemessenen Re-
flexes (engl. full width at half maximum FWHM) aus dem aufgenommenen Reflektogramm bestimmt.
K ist dabei ein dimensionsloser Formfaktor, der die verschiedenen Größen der einzelnen Netzebenen
berücksichtigt und für kubische Gitter K = 0,94 beträgt. Ist die Kristallform unbekannt, wird verein-
facht mit K ≈ 0,9 gearbeitet [226].
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6.1.4 Rasterkraftelektronenmikroskopie - AFM
Bei der Rasterkraftmikroskopie (engl. Atomic Force Microscopy, AFM) handelt es sich um ein weiter-
entwickeltes Verfahren der Rastertunnelmikroskopie (engl. Scanning Tunneling Microscopy, STM).
Es ermöglicht sowohl die Analyse der Oberflächentopografie bis in den atomaren Bereich einer Pro-
be als auch die Bestimmung atomarer Kräfte [232]. Eine sehr feine Messsonde tastet die Oberflä-
che in einem Rasterverfahren Zeile für Zeile ab, indem sie lokal mit der Probenoberfläche wechsel-
wirkt. Die eigentliche Sonde mit der Messspitze, welche für die durchgeführten Messungen einen
Radius von 5 nm besitzt, ist an einem Cantilever (Blattfeder) befestigt und in einen Messkopf in-
tegriert, welcher sich über einem Scanner befindet. Das Detektionssystem, bestehend aus einer La-
serdiode und einem Photodiodendetektor (meist 4-Quadrantendetektor), befindet sich ebenfalls im
Messkopf. Eine vereinfachte Darstellung mit den wesentlichen Bestandteilen ist in Abbildung 6.6
abgebildet. Zur Bestimmung der Oberflächentopografie wird die jeweilige Probe auf dem piezoke-
ramischen Scanner fixiert, der die Probe unter der Spitze in die jeweilige gewünschte Raumrichtung
bewegt [216]. Wenn die Sonde über das Oberflächenrelief einer Probe rastert, wechselwirken die-
se miteinander. Bei den wirksamen Kräften handelt es sich im Wesentlichen um Coulomb- und van
der Waals-Wechselwirkungskräfte. Durch die Wechselwirkung der induzierten Dipolmomente unter-
liegt die Messspitze zunächst einer anziehenden Kraft, solange der Coulomb-Term Null beträgt. Dazu
müssen Spitze und Probe elektrisch neutral sein. Durch Reduzierung des Abstandes zwischen beiden
kommt es zur Überlagerung der Elektronenorbitale der Atome an der Probenoberfläche mit jenen der
Messspitze. Basierend auf dem Pauli-Prinzip wird letztere nun abgestoßen. Zusammen mit der van
der Waals-Wechselwirkung lässt sich daraus das Lennard-Jones-Potential








mit dem Abstand r zwischen Probenoberfläche und Messspitze und den beiden experimentell be-
stimmbaren Konstanten ε und σ formulieren [232]. Die Auslenkungen des Cantilevers an der Mess-
spitze werden schließlich mittels eines Laserstrahls detektiert. Der von der Cantileveroberseite fort-
während reflektierte Laserstrahl wird zudem vom 4-Quadrantendetektor aufgefangen, weshalb hori-
zontale und vertikale Auslenkungen des Cantilevers somit allein über die Ablenkung des Laserstrahls
detektierbar sind. Die so aufgenommenen Daten können als Funktion des Ortes von einer entspre-
chenden Software erfasst und in Form eines Farbwertes am Monitor dargestellt werden, welche In-
formationen über die Topografie der gesamten Probenoberfläche liefern.
Abb. 6.6: Schematischer Aufbau eines Rasterkraftmikroskops.
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Es existieren verschiedene Messmodi, in denen ein Rasterkraftmikroskop betrieben werden kann.
Neben den beiden Kontakt- und Nicht-Kontakt-Modi gibt es auch die sogenannte „Tapping-Methode“
[233], welche für diese Arbeit an einem Veeco Multimode V von Ralph Strohmeyer (TU Bergaka-
demie Freiberg) durchgeführt wurde. Im Gegensatz zum Kontaktverfahren, bei welchem die Sonde
direkt auf der Oberfläche aufliegt, berührt der ständig schwingende Cantilever die Probe nur in kurzen
Zeitintervallen, was die mechanische Belastung des Probenmaterials erheblich minimiert [234]. Für
diesen Messmodus wird eine Anregungsfrequenz etwas unterhalb der Resonanzfrequenz des Canti-
levers verwendet, wodurch im Vergleich zum Kontakt-Modus mehr Energie auf den Cantilever über-
tragen und so eine höhere Messgeschwindigkeit ermöglicht werden kann.
6.2 Analayse der chemischen Zusammensetzung
Zur Überprüfung der Stöchiometrie der Oxidschichten während des ALD-Optimierungsprozesses
wurde zunächst die hausinterne, wellenlängendispersive Röntgenfluoreszenzspektroskopie (engl. wa-
velengths dispersive X-ray fluorescence spectroscopy, WDXRF) durchgeführt. Da XRF jedoch keine
leichten Elemente wie Kohlenstoff erfassen kann, wurde des Weiteren Photoelektronenspektrosko-
pie für elektrische Rumpfzustände (engl. X-ray photoelectron spectroscopy, XPS) zur Detektierung
von Kohlenstoff auf der Oberfläche und im Volumen der Oxidschichten verwendet. Um schließlich
die ermittelten Daten abzugleichen und eine exakte Zusammensetzung der mit optimierten Parame-
tern hergestellten Schichten mit möglichst kleinen Fehlern zu ermitteln, wurde im Anschluss die
Rutherford-Rückstreu-Spektrometrie (engl. Rutherford Back Scattering, RBS) am Institut für Fest-
körperphysik der Friedrich-Schiller-Universität Jena unter Carsten Ronning durchgeführt.
6.2.1 Rutherford-Rückstreu-Spektrometrie - RBS
RBS ist eine Methode zur Untersuchung oberflächennaher dünner Schichten ohne auf Standards zu-
rückgreifen zu müssen [235]. Hierbei werden die Proben mit 4He+-Ionen (auch 1H möglich [235])
definierter Energie beschossen, welche für die vorliegenden Messungen 900 keV betrug. Trifft ein Ion
direkt auf einen Atomkern eines Targetteilchens, kommt es zum Energieübertrag zwischen benach-
barten Atomkernen nach Gleichung 5.1 und der elastischen Rückstreuung des eingeschossenen Ions
von der Probenoberfläche [212]. Durch die hohe Energie wird die Abschirmung der Kernladung durch
die Elektronenhülle aufgehoben, wodurch sich der Streuprozess ausschließlich durch die Coulomb-
Abstoßung der Atomkerne beschreiben lässt. Da Masse M1, Ausgangsenergie E0 und resultierende
Energie E1 eines rückgestreuten He+-Ions bekannt sind, kann in Abhängigkeit vom Streuwinkel θ ,
der hier 170◦ beträgt, die Masse der einzelnen Atome Mx der Probe bestimmt werden [236]. Dazu
wird ein kinematischer Faktor k definiert, der das Verhältnis zwischen gestreuten Ionen vor dem Stoß
















Die Anteile der einzelnen Komponenten ergeben sich aus den Integralen der jeweiligen Peakflä-
chen. Die Tiefenverteilung der detektierten Elemente wird über die Energieverluste der eingeschos-
senen Ionen abgeleitet. Dazu wird die Wahrscheinlichkeit einer Rückstreuung der He+-Ionen an den
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in Abhängigkeit vom Streuwinkel beschrieben [235]. Um die Auflösung zu verbessern und mögli-
che Gitterführungseffekte (engl. ion channeling) zu verhindern, wurden sämtliche Proben bei einem
Neigungswinkel von 60◦ gemessen.
6.2.2 Röntgenuoreszenzspektroskopie - XRF
Um qualitative Aussagen über die Schichtzusammensetzung von SrTiO3 während des ALD-
Optimierungsprozesses treffen zu können, wurde wellenlängendispersive Röntgenfluoreszenzspek-
troskopie mit Hilfe eines Bruker AXS S8 Spektrometers durchgeführt. WDXRF kann sowohl zur
quantitativen als auch zur qualitativen Auswertung von Materialien genutzt werden. Dazu wird die
Probe Röntgenstrahlung ausgesetzt und der resultierende photoelektrische Effekt ausgenutzt. Einem
kernnahen Elektron wird hierbei genügend Energie zugeführt, um es in Form eines Photoelektrons
aus seiner Schale zu entfernen. Da ein System stets bestrebt ist seine Energie zu minimieren, springt
ein Elektron aus einer darüber befindlichen Schale in die entstandene Leerstelle und stabilisiert das
Atom dadurch wieder. Die dabei frei werdende Energie wird entsprechend Abbildung 6.7 in Form
von Fluoreszenzstrahlung abgegeben und in Bezug auf deren Wellenlänge und Intensität untersucht.
Bei wellenlängendispersiver XRF-Messung erfolgt die spektrale Analyse des emittierten Spektrums
durch die Beugung des Strahls an einem Analysatorkristall, wobei eine definierte Netzebene des Kris-
talls in bestimmtem Abstand parallel zur Kristalloberfläche ausgerichtet ist. Der Szintillationsdetektor
wird um den Winkel 2θ um die Spektrometerachse und der Analysatorkristall in Bezug auf den Kol-
limator um den Winkel θ gedreht, wodurch nach dem Braggschen Beugungsgesetz (siehe Gleichung
6.4) nur Röntgenstrahlung einer Wellenlänge den Detektor erreicht. Indem die beiden Winkel Schritt
für Schritt variiert werden, wird die Intensitätsverteilung abhängig von 2θ detektiert. Detaillierte
Ausführungen sind unter [237] zu finden.
Abb. 6.7: Strahlungsübergänge eines Atoms basierend auf dem photoelektrischen Effekt.
Zur Auswertung der gemessenen Intensitäten wurde die Software ML Quant verwendet, welche
die Reabsorption und den Beitrag der sekundären Fluoreszenz zur primären für einen inhomogenen
Schichtstapel kalkuliert. Allerdings hängen die qualitativen Ergebnisse sehr stark von den Parametern
des Schichtmodells ab. Da die Schichten anfänglich neben Kohlenstoff auch mit Fluor kontaminiert
waren, wurde WDXRF als eine einfache und schnelle Analysemethode zur Spektroskopie von Fluor
eingesetzt und der Abscheidungsprozess sowie die ALD-Anlage solange optimiert, bis Fluor inner-
halb der Nachweisgrenze von 1 ppm eliminiert werden konnte.
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6.2.3 Photoelektronenspektroskopie für elektrische Rumpfzustände - XPS
Das physikalische Prinzip der XPS-Messungen lässt sich ebenso wie XRF-Messungen auf den äu-
ßeren photoelektrischen Effekt zurückführen, wie er bereits in Kapitel 6.2.2 beschrieben wurde. Die
emittierten Photoelektronen können dabei entweder aus Rumpf-Niveaus oder aus dem Valenzband
oberflächennaher Atome emittiert werden, wobei erstere für die Untersuchung der chemischen Zu-
sammensetzung von Bedeutung sind. Zusätzlich wird, im Gegensatz zur XRF, bei der man die Energie
detektiert, die beim Auffüllen eines tieferen Energie-Niveaus mit einem Elektron aus einer energe-
tisch höheren Schale frei wird, das Elektron detektiert, welches durch diese Energie ebenfalls aus dem
Atomverband geschlagen wird, das sogenannte Auger-Elektron. Das entstehende Energiespektrum
besteht somit aus den charakteristischen Emissionslinien der Photo- und Augerelektronen, welche oh-
ne kinetischen Energieverlust durch inelastische Stöße aus der Probenoberfläche austreten. Da emit-
tierte Elektronen nach wenigen Nanometern innerhalb von Festkörpern wieder absorbiert werden,
kann die XPS nur für Untersuchungen der Probenoberfläche genutzt werden. Obgleich die Röntgen-
strahlung deutlich tiefer in eine Probe eindringt, wird die Informationstiefe für XPS-Untersuchungen
durch die mittlere freie Weglänge der emittierten Photoelektronen begrenzt [238].
Aus der Differenz der detektierten Photonenenergie hν zur Bindungsenergie eines Elektrons Eb
und der Austrittsarbeit der Probe ΦA ergibt sich nach Formel
Ek = hν−Eb−ΦA (6.10)
die kinetische Energie Ek eines Elektrons [239]. Da jedes Element über eine charakteristische Bin-
dungsenergie verfügt, können mittels XPS sowohl qualitative als auch quantitative Aussagen bezüg-
lich der Probenzusammensetzung getroffen werden. Durch Auftragung der detektierten Zählrate ge-
gen die Bindungsenergie der Elektronen ergibt sich ein typisches XPS-Spektrum, wie es in Abbil-
dung 6.8 für eine SrTiO3-Probe zu sehen ist. Die Zuordnung der Peaks ist Tabelle 6.1 zu entnehmen,
wobei jene im Energiebereich von über 900 eV durch Auger-Elektronen erzeugt und hier nicht weiter
betrachtet werden. Der Untergrund des Spektrums wird durch Photoelektronen gebildet, die inelas-
tischen Stößen unterliegen. Die Linienbreite der gemessenen Emissionslinien hängt hauptsächlich
von der natürlichen Linienbreite eines Übergangs basierend auf der Lebensdauer eines Zustandes,
der Linienbreite der Strahlungsquelle und der Energieauflösung des Analysators ab. Eine quantitati-
ve Elementanalyse erfolgt anhand der Peakflächen bzw. Peakhöhen. Dazu wird die Peakfläche mit-
tels tabellarischer Sensitivitätsfaktoren entsprechend der elementspezifischen Wahrscheinlichkeit der
Emission eines Sekundärelektrons normiert. Da in der hiesigen Arbeit bereits WDXRD und RBS
zur quantitativen Elementanalyse eingesetzt wurden, wurde auf eine derartige Analyse verzichtet.
Zusätzlich zur Elementanalayse bietet die XPS auch die Möglichkeit zur Identifizierung des chemi-
schen Bindungszustandes. Besitzen die Elemente einer Probe unterschiedliche Elektronegativitäten,
kommt es zu einer Verschiebung der an einer chemischen Bindung beteiligten Bindungsenergien der
Elektronen. Dadurch verschiebt sich die Position des zugehörigen XPS-Peaks, was als chemical shift
bezeichnet wird und Rückschlüsse auf den Valenzzustand eines Elements zulässt.
Sämtliche XPS-Untersuchungen wurden an einem Escalab 250Xi System mit einer MAGCIS
Ar-Ionenquelle (engl. Monomer And Gas Cluster Ion Source) durchgeführt, welche auch dual zum
Erstellen von Tiefenprofilen genutzt werden kann. Dazu wird nach erfolgter Elementanalyse der Pro-
benoberfläche diese durch Sputtern nach und nach abgetragen. In jeder beliebigen Tiefe kann so eine
weitere Elementanalyse erfolgen. Neben herkömmlichem Sputtern bietet diese Anlage den Vorteil
des Sputterns mit Cluster-Ionen. Speziell kann hier zwischen Sputtern mit großen Clustern (etwa
2000 Atome pro Cluster) und Tiefensputtern mit kleinen Clustern (etwa 1000 Atome pro Cluster)
unterschieden werden. Erstere Variante kann mit sehr kleinen Energien von E = 2 keV zur Reini-
gung der Probenoberfläche angewendet werden, wodurch atmosphärischer Kohlenstoff entfernt und
dessen Einlagerung im Volumenmaterial beim nachfolgenden Tiefensputtern, sowie präferentielles
Sputtern, verhindert wird. Die Vorgehensweise wurde angewendet, um zwischen Kohlenstoffkonta-
mination der Oberfläche und möglichen Kohlenstoffvorkommen in den Schichten zu unterscheiden.
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Abb. 6.8: XPS-Übersichtsspektrum einer SrTiO3-Probe. Die Zuordnung der Peaks ist der nachfolgenden Tabelle 6.1 zu
entnehmen.
Tab. 6.1: Peakposition eines typischen SrTiO3-Spektrums [240], wie es in Abbildung 6.8 zu sehen ist.
Element Symbol Linienzuordnung Linienposition (eV)
Strontium Sr 3s 358,0 ± 0,5
3p1/2 280,0 ± 0,5
3p3/2 269,0 ± 0,5
3p 274,5 ± 0,5
3d 134,0 ± 0,5
4s 38,0 ± 0,5
4p 20,0 ± 0,5
Titan Ti 2s 564,0 ± 0,5
2p1/2 460,0 ± 0,5
2p3/2 453,8 ± 0,5
2p 456,8 ± 0,5
3s 62,0 ± 0,5
3p 37,0 ± 0,5
Sauerstoff O 1s 532,0 ± 0,5
2s 24,0 ± 0,5
2p 7,0 ± 0,5
Die Energie für kleine Cluster beträgt dabei E = 8 keV und die zu sputternde Fläche für beide Va-
rianten je 2 x 2 mm2. Die XPS-Linienpositionen wurden anhand der bekannten C-C-Bindung des
Kohlenstoffs mit einer Bindungsenergie von C 1s = 248,48 eV normiert [241]. Zur Anregung diente
eine Al-Röntgenquelle. Der Detektorwinkel betrug dabei 90◦ senkrecht zur Probenoberfläche und der
Anregungswinkel ausgehend von der Probenoberfläche 32◦.
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6.3 Elektrische Charakterisierung von
Metall-Isolator-Metall-Kondensatoren
Die elektrische Charakterisierung der Oxidschichten setzt deren Einbettung in eine Kondensator-
struktur voraus. Dazu werden zwei Metalle benötigt, die als Deck- und Bodenelektroden dienen und
zusammen mit der dielektrischen Schicht zwischen ihnen eine Metall-Isolator-Metall-Kondensator-
struktur (MIM) erzeugen. Hierfür wurde TiN als flächige Bodenelektrode zur Erzeugung eines ohm-
schen Kontakts gewählt und Au für strukturierte Deckelektroden und die Bildung eines Schottky-
Kontaktes. Die Wahl der Elektrodenmaterialien bezog sich nicht allein auf deren in der Literatur
angenommenen Austrittsarbeiten im Vergleich zu den Oxidschichten, sondern auch auf die Tatsache,
dass beide Materialien möglichst inert sein sollten. Diese Eigenschaft garantiert eine Untersuchung
des reinen Oxidmaterials unabhängig von Änderungen der Struktur oder Zusammensetzung, welche
durch Effekte wie Oxidation der Elektroden mit Sauerstoff aus der Oxidschicht und einem daraus
resultierenden Sauerstoffgradienten im Oxid hervorgerufen werden können, wie es beispielsweise
für Ti- [242] und Al-Elektroden [164] der Fall ist. Auch die Ausbildung einer katalytischen Ober-
fläche wird so verhindert, die sich bei Sauerstoffdiffusion aus dem Oxid in die Umgebung bildet
und zur Generierung von Sauerstoffleerstellen an der Grenzfläche zwischen Oxid und Metall führt,
wie es bei Pt-Elektroden der Fall ist [164, 242–244]. Der speziell für bipolares Schalten notwendige
Sauerstoffgradient im Oxid [13, 173] wird somit für eine TiN/Au-Elektrodenmaterialienkombination
allein durch deren unterschiedliche Austrittsarbeiten und nicht auf Grund von Sauerstoffreaktionen
der Elektrodenmaterialien mit dem Oxid erzeugt.
6.3.1 Quasistatische I-U-Kennlinie
Die elektrischen Messungen der I-U-Kennlinien zur Untersuchung des Leckstroms und des resistiven
Schaltverhaltens wurden an einem handelsüblichen SCS Keithley 4200 durchgeführt. Als Messrou-
tine wurden Kennlinien in Form einer Hysterese aufgenommen, welche zunächst in positiver und
dann in negativer Richtung verliefen. Der Startpunkt lag bei 0 V und die Spannung wurde stets an die
TiN-Bodenelektrode angelegt, während die Au-Deckelektrode auf Massepotential lag. Quasistatisch
zu messen bedeutet spannungsabhängig, indem das Sourcemeter eine Spannung vorgibt und zunächst
für eine definierte Zeit (delay-Zeit) hält bis der Strom erfasst wurde und erst dann auf den nächsten
Wert (step) gesetzt wird. Daraus ergibt sich die in Abbildung 6.9 dargestellte, stufenartige Messpro-
zedur. Delay-Zeit und Schrittweite können unabhängig voneinander variiert werden. Die Schrittweite
betrug in den hiesigen Untersuchungen stets 0,2 V und die delay-Zeit 0,5 s. Die mit zunehmender
Spannung ansteigende Stromstärke wurde auf einen Maximalwert von Icc = 1 mA begrenzt, um den
Kondensator gegen einen harten dielektrischen Durchbruch zu schützen (siehe Kapitel 4.3).
6.3.2 Bestimmung der Barrierenhöhe zwischen Oxid und Metall
Ausgehend von einer Diode mit Schottky-Verhalten kann die Höhe der Schottky-Barriere ΦA zwi-
schen Oxid und Metall prinzipiell nach verschiedenen Messmethoden ermittelt werden. Bezugneh-
mend auf [102] und [120] soll im folgenden die Variante über die Bestimmung aus den I-U-Kennlinien
sowie aus I-T -abhängigen Messungen erklärt werden, welche in dieser Arbeit angewendet wurden.
Strom-Spannungs-Abhängigkeit
Ausgangspunkt ist die klassische Schottky-Gleichung, welche bereits in Kapitel 4.2.1 unter For-
mel 4.3 aufgeführt wurde. Um die Barrierenhöhe nach dieser Formel zu ermitteln, muss der Strom in
Durchlassrichtung auf die Fläche normiert werden und die Nebenbedingung U  keVT gelten, was
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Abb. 6.9: Schematische Darstellung einer quasistatischen I-U-Messung.
in Gleichung











resultiert. Mit J = Jsexp(V/nikeVT ) kann durch Umstellung dieser Gleichung die Barrierenhöhe des







errechnet werden, indem man den natürlichen Logarithmus der Stromdichte J gegen die gemessene
Spannung U aufträgt und aus dem Schnittpunkt mit der Ordinatenachse die Sättigungsstromdichte Js
bestimmt, wie es in Abbildung 6.10 für eine ln(J)-U-Kennlinie einer 34 nm dicken amorphen TiO2-
Probe demonstriert wird.
Abb. 6.10: Bestimmung der Steigung b und des Schnittpunktes mit der y-Achse Js zu Errechnung von Idealitätsfaktor ni
und Barrierenhöhe ΦA am Beispiel einer 34 nm dicken, amorphen TiO2-Schicht.
6.3 Elektrische Charakterisierung von Metall-Isolator-Metall-Kondensatoren 69
Eine Aussage über die Qualität des Schottky-Kontaktes kann anhand des Idealitätsfaktors getroffen
werden, wobei ni = 1 einer idealen Schottky-Barriere entspricht. Setzt man die Gleichung für die
nach Js umgestellte Sättigungsstromdichte Js = A∗∗T 2exp(−1/nikeVT ) in Gleichung 6.11 ein und
eliminiert die Exponentialfunktion durch Erweiterung mit ln, vereinfacht sich die Formel zu




was sich weiter vereinfacht in der Darstellung lnJ = a+ bV schreiben lässt. b entspricht dabei dem
Anstieg der Geraden aus Abbildung 6.10. Anhand des zweiten Terms ergibt sich so über den umge-





Für die Betrachtung einer reellen Diode kann Gleichung 4.3 um den Beitrag des seriellen Wider-
standes und jenen eines parallelen Stroms Ip durch eine mögliche parallele Leitfähigkeit Gp erweitert
werden. Basierend auf Gleichung 4.3 ergibt sich aus der Summe des Diodenstroms Id und des Paral-
lelstroms Ip nach [245] Gleichung











mit Is = AA∗∗T 2exp(−ΦA/keVT ), wobei Is der Sättigungsstrom und A die Fläche der Deckelektrode
ist. Es wird davon ausgegangen, dass I0, ni, der Serienwiderstand Rs und Gp unabhängig von der
Spannung sind [245].
Aus Gleichung 6.15 können neben den Kenngrößen der seriellen und parallelen Leitfähigkeiten
und ihrer zugehörigen Widerstände über deren Reziprokbildung auch der korrigierte Idealitätsfaktor
nkorr und die korrigierte Barrierenhöhe Φkorr in Abhängigkeit von den zusätzlichen Leitfähigkeiten





wobei sich y0 aus dem Schnittpunkt der linearen Auftragung des Quotienten aus Leitfähigkeit und
Diodenstrom G/Id gegen G mit der Ordinate ergibt. Die zu Grunde liegenden Strom- und Spannungs-
werte stammen aus den Daten der Durchlassrichtung unter der Bedingung, dass U  keVT ist [245].
Um die korrigierte Barrierenhöhe zu berechnen, muss zunächst y0(korr) bestimmt und anschließend
in Gleichung 6.12 eingesetzt werden. Dazu wird Gleichung 6.15 am Punkt I0 mit U = 0 nach Is zu




aufgelöst. I0 entspricht wiederum dem Schnittpunkt der Geraden aus ln J gegen U und der Ordinate
in Abbildung 6.10. Gp ergibt sich aus dem Anstieg b der linearen Auftragung von U gegen I in
Sperrrichtung, wobei −U  keVT und Rp Rs gelten muss [245]. Rs entspricht dem Reziprokwert






in Durchlassrichtung ermitteln lässt.
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Strom-Temperatur-Abhängigkeit
Neben der Bestimmung der Schottky-Barrierenhöhe aus I-U-abhängigen Kennlinien kann diese auch










für V  keVT entspricht der Term (ΦA−V/ni)/k dem Anstieg b aus der Auftragung ln(I/T 2) gegen
1/T entsprechend Abbildung 6.11, welche auch als Richardson-Plot bezeichnet wird. Durch Umstel-





wobei ni separat aus der I-U-abhängigen Kennlinie über Gleichung 6.14 ermittelt werden muss. Ne-
ben der Bestimmung von ΦA aus I-U- und I-T -Messungen wäre auch eine Ermittlung durch die
Messung der Aktivierungsenergie, aus Kapazitäts-Spannungs-Messungen (C-V ) oder über eine pho-
toelektrische Methode möglich.
Abb. 6.11: Bestimmung der Steigung b aus dem Richardson-Plot einer temperaturabhängigen I-U-Messung am Beispiel
einer 34 nm dicken amorphen TiO2-Probe.
6.3.3 Kapazitätsmessung
Die frequenzabhängige Kapazität C der Oxidschichten im Bereich zwischen 100 Hz und 1 MHz wur-
de mit der internen Kapazitätsbrücke des Agilent 4284A Precision LCR-Meter gemessen. Analog zur
Impedanzspektroskopie wird dem zu untersuchenden Probensystem ein sinusförmiges Spannungssi-
gnal mit einer kleinen Erregeramplitude (hier 0,2 V) aufgezwungen und das ebenfalls sinusförmige
Antwortsignal derselben Frequenz bestimmt. Aus der Änderung der Amplitude und Phase zwischen
Strom und Spannung kann damit die Kapazität ermittelt werden.
Über den in Kapitel 4.2.2 diskutierten Zusammenhang zwischen Kapazität und dielektrischer Kon-
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die relative Permittivität εr der MIM-Stapel bestimmen. Hierfür wurden mehrfach die Kapazitäten




7 Atomlagenabscheidung - Ergebnisse und
Diskussion
7.1 ALD-Prozessoptimierung und Schichtcharakterisierung von
TiO2 auf Si-Substraten
Im folgenden Kapitel soll die Optimierung der Schichtherstellung von TiO2 diskutiert werden. Die
hier vorgestellten Ergebnisse wurden bereits größtenteils 2013 unter [246] in dem Journal
Thin Solid Films publiziert. Die Schichtabscheidung fand ausschließlich an der unter Kapitel 3.2
beschriebenen Savannah S100-ALD-Anlage im zentralen Reinraumlabor der TU Bergakademie Frei-
berg statt.
7.1.1 Prozessparameter
Die Optimierung des Herstellungsprozesses reiner TiO2-Schichten und deren Charakterisierung wur-
den bereits als Vorarbeit von T. Moebus auf handelsüblichen (100) Si-Wafern in [99] beschrieben.
Die Anlage wurde zur Schichtabscheidung im continuous mode (siehe Kapitel 3.6) bei einem Druck
von 32 Pa unter 20 sccm Stickstofffluss mit dem unter Kapitel 3.4.1 beschriebenen Metallpräkursor
TDMAT bei einer Betriebstemperatur von 75 ◦C und H2O als Oxidationsmittel betrieben. Für die
optimierten Prozessparameter ergibt sich ein Temperaturfenster im Bereich zwischen 150 ◦C und
300 ◦C. Die Pulszeiten (P) liegen hierfür bei TDMAT-P = 0,15 s und H2O-P = 0,015 s. Die Spül-
zeiten (Sz) betragen TDMAT-Sz = 8 s und H2O = 5 s für TS = 150 ◦C - 250 ◦C bzw. H2O = 15 s für
TS = 300 ◦C. Mittels Probenpositionierung an Eingang, Mitte und Auslass der Reaktionkammer konn-
te eine einheitliche Schichtdickenabscheidung und somit Homogenität über die gesamt Kammer
nachgewiesen werden.
Bei konstanter H2O-Spülzeit von zunächst 5 s wurde Inselwachstum auf den Schichten festge-
stellt, deren Ursache ab einer Substrattemperatur von 300 ◦C mittels XPS durch TiN- oder TiNxOy-
Verbindungen in der Schicht begründet werden konnte. Da die Größe der Inseln mit steigender Sub-
strattemperatur und Schichtdicke zunahm, mussten die Spülzeiten für steigende Substrattemperaturen
angepasst werden. Der Einbau von Stickstoff wurde auf die Zersetzung des TDMAT-Präkursors und
eine damit einhergehende Freisetzung von Stickstoff auf Grund der Gasphasenreaktion mit Wasser
oder zu hoher Temperaturen im Reaktor zurückgeführt. Für längere Spülzeiten konnten schließlich
mittels AFM fein gekörnte und homogene Oberflächenstrukturen für TiO2-Schichten nachgewiesen
werden. Auf Grund des großen Einflusses der H2O-Spülzeit auf Abscheidungen im Temperaturbe-
reich von TS ≥ 300 ◦C [99], sind diese im Verlauf der vorliegenden Arbeit näher untersucht worden.
Zunächst wurden TiO2-Schichten untersucht, die bei 300 ◦C und H2O-Spülzeiten von 5 s sowie 10 s
und 15 s abgeschieden wurden. Die übrigen Parameter wurden aus [99] übernommen und konstant
gehalten, da sie die Homogenität der Schichtabscheidung über den gesamten 4“-Wafer in der Reak-
tionskammer gewährleisten. Abbildung 7.1 (a) zeigt den Einfluss der H2O-Spülzeit auf die Linearität
des Schichtwachstums, wobei die Schichtdicke mit dem unter Kapitel 6.1.1 beschriebenen Ellipso-
meter und Modell gemessen und angepasst wurde. Für H2O-Sz = 5 s konnte kein lineares Wachstum
festgestellt werden, ebensowenig wie für 10 s. Zu kurz gewählte Spülzeiten führen demnach für eine
Zyklenzahl von Z > 500 bzw. Schichtdicken von d > 25 nm zu einer Verringerung des GPC. Ähnli-
che Ergebnisse wurden auch in [247] für ein Temperaturregime von TS = 150 ◦C - 210 ◦C beobachtet.
Eine weitere Erhöhung auf H2O-Sz = 15 s zeigt schließlich ein linear ansteigendes Schichtwachstum,
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das einen idealen ALD-Prozess auszeichnet und die gewählten Parameter als optimal kennzeichnet.
Dementsprechend wurden die H2O-Spülzeiten für höhere Substrattemperaturen gemäß Tabelle 7.1
angepasst. Für die TDMAT-Spülzeit konnte ein derartiger Effekt nicht beobachtet werden. Mit den
abgeänderten Werten für die H2O-Spülzeiten wurde erneut das Wachstum der Schichten für unter-
schiedliche Substrattemperaturen auf Linearität geprüft. Eine entsprechende Auftragung ist beispiel-
haft anhand von vier Temperaturen in Abbildung 7.1 (b) zu sehen. Die gestrichelten Linien zeigen
den Verlauf einer linearen Regression durch die jeweiligen Datensätze. Ihre Verlängerung führt zu ei-
nem direkten Schnittpunkt mit dem Koordinatenursprung, wonach davon auszugehen ist, dass keine
Inkubationszeit vorliegt, wie sie bereits unter Kapitel 3.6 diskutiert wurde.
(a) Variation der H2O-Spülzeit. (b) Variation der Substrattemperatur TS für H2O-Sz = 15 s
Abb. 7.1: Darstellung der TiO2-Schichtdicke (SE-Daten) gegen die Anzahl der Abscheidungszyklen für (a) Proben, die
mit unterschiedlichen H2O-Spülzeiten bei TS = 300 ◦C hergestellt wurden. Während für H2O-Sz = 5 s bzw. 10 s kein ALD-
typisches lineares Wachstum zu verzeichnen ist, führt eine Spülzeit von 15 s zu dem gewünschten linearen Verlauf. Für die
in Tabelle 7.1 angegebenen angepassten Spülzeiten ergibt sich in (b) ein lineares Wachstum für unterschiedliche Substrat-
temperaturen mit jeweils verschiedenen GPC-Werten [246].
Tab. 7.1: Optimierte Prozessparameter für TiO2-ALD-Schichten, abgeschieden mit den Präkursoren TDMAT und H2O.
Substrattemperatur (◦C) TDMAT-P (s) TDMAT-Sz (s) 3 H2O-P (s) H2O-Sz (s)
120 - 250 0,15 8 0,15 5
250 - 300 0,15 8 0,15 15
300 - 330 0,15 8 0,15 25
Des Weiteren geht aus Abbildung 7.1 (b) hervor, dass der GPC abhängig von der Substrattempe-
ratur variiert, was auch schon in früheren Veröffentlichungen für konstante H2O-Spülzeiten beob-
achtet wurde [88, 89]. Lediglich ein sehr schmales ALD-Fenster im Bereich TS = 120 ◦C - 150 ◦C
mit einem GPC von 0,037 nm/Zyklus kann laut [247] angegeben werden. Da die hiesigen Ergebnis-
se zeigen, dass lineares Wachstum über einen größeren Temperaturbereich nur unter Anpassung der
H2O-Spülzeiten erzielbar ist, kann für den untersuchten Bereich nicht von einem klassischen ALD-
Fenster gesprochen werden, wie es unter Kapitel 3.6 beschrieben ist.
Der GPC wurde für TiO2-Proben unterschiedlicher Substrattemperaturen zwischen 120 ◦C bis
330 ◦C ermittelt und in Abbildung 7.2 (a) aufgetragen. Die Messfehler sind so gering, dass die Feh-
lerbalken nicht über die Datenpunkte hinausreichen. Nach einer kontinuierlichen Abnahme des GPC
von 0,057 nm/Zyklus bei TS = 120 ◦C bis zu einem Minimum von 0,033 nm/Zyklus für TS = 250 ◦C
steigt die Wachstumsrate wieder an und erreicht bei 330 ◦C einen GPC von 0,066 nm/Zyklus. Um den
Wachstumsmechanismus in Abhängigkeit von der Substrattemperatur zu untersuchen, wurden XRR-
Messungen an Schichten vorgenommen, die jeweils in 500 Zyklen abgeschieden wurden. Mittels
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Röntgenreflektometrie wurde, wie in Kapitel 6.1.2 beschrieben, zusätzlich zur Schichtdicke auch die
Dichte des TiO2 bestimmt. Die Werte für die Dichten der TiO2-Schichten sind in Abbildung 7.2 (b)
gegen die Substrattemperatur aufgetragen und zeigen einen allmählichen Anstieg innerhalb der Feh-
lerbereiche. Die beiden eingezeichneten Linien geben Literaturwerte für Bulk-Anatas mit
3,79 g/cm3 - 3,98 g/cm3 [248] und Bulk-Rutil mit etwa 4,25 g/cm3 an [27]. Abscheidungen bei gerin-
geren Substrattemperaturen führen zu geringen Dichten. Jene Schichten, die bei TS = 200 ◦C - 250 ◦C
abgeschieden wurden, zeigen Werte, die denen eines Bulk-Materials mit Anatas-Struktur ähneln. Für
höhere Temperaturen werden Dichten von bis zu 4,1 g/cm3 erreicht, was aber immer noch unter den
Werten für Bulk-Rutil-TiO2 liegt. Da die Dichte der Schichten stark von der Substrattemperatur ab-
hängt, ist es nicht möglich, von einer konstanten Abscheiderate zu sprechen, die für ein klassischen
ALD-Fenster nötig wäre.
Abb. 7.2: Darstellung des (a) GPC und (b) der Dichte für TiO2-Schichten, die mit den in Tabelle 7.1 aufgeführten Parame-
tern abgeschieden wurden und als Funktion der Substrattemperatur dargestellt sind. Die Fehlerbalken in (a) liegen innerhalb
der Datenpunkte. Für die Dichten wurden sie mittels der Standardabweichung der Methode der kleinsten Fehlerquadrate
ermittelt. Die beiden Linien in (b) markieren Literaturwerte der Dichte für Bulk-Anatas und Bulk-Rutil-TiO2 [246].
Ausgehend von der molaren Masse stöchiometrischer Schichten (M = 79,87 g/mol), ohne Berück-
sichtigung von Kohlenstoff- und Stickstoffkontaminierung und den aus XRR ermittelten Dichten und
Schichtdicken, wurde die atomare Oberflächenbedeckung pro Abscheidezyklus berechnet. Der Ver-
lauf ist in Abbildung 7.3 zu sehen. Die Kurve ähnelt stark jener der GPC-Werte in Abildung 7.2 und
zeigt, dass der Anstieg der Dichte nicht allein für die Änderung der Abscheiderate verantwortlich ist.
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Das Abscheidungsminimum bei 250 ◦C deutet auf zwei unterschiedliche chemische Reaktionsme-
chanismen hin. Zum einen nimmt die Abscheiderate ab TS = 250 ◦C durch eine zunehmende Gaspha-
senzersetzung der TDMAT-Moleküle und einem damit ansteigenden CVD-Effekt zu, zum anderen
variiert das Adsorptions- und Desorptionsverhalten der H2O-Moleküle auf der sich von amorph zu
Anatas-Rutil ändernden Oberfläche. Für genauere Erklärungen ist es also notwendig, die Mikrostruk-
tur des TiO2 in Abhängigkeit von der Substrattemperatur näher zu betrachten.
Abb. 7.3: Atomare Oberflächenbedeckung pro abgeschiedenem TiO2-Zyklus, ausgehend von Schichten ohne Kohlenstoff-
und Stickstoffkontaminierung und den aus XRR ermittelten Schichtdicken und -dichten [246].
7.1.2 Strukturelle Eigenschaften
Im Folgenden wird die Abhängigkeit der Bildung kristalliner Phasen von der Abscheidetempera-
tur beschrieben. Abbildung 7.4 bildet das GIXRD-Spektrum einer bei 320 ◦C abgeschiedenen TiO2-
Probe ab. Die darin enthaltenen Reflexe können dem Anatas (PDF: 01-070-7348, ICSD: 93097 [249])
und Rutil (PDF: 01-072-7374 ICSD: 97277 [250]) zugeordnet werden und sind mit gestrichelten bzw.
gepunkteten Linien entsprechend der Legende markiert. Der Vollständigkeit halber sind auch die Re-
flexe des Brookit (PDF: 01-075-2548 ICSD: 154605 [251]) mit kurz-gestrichelter Linie markiert. Die
erhöhte Intensität im Bereich um 52◦ stammt vom einkristallinen (100) Si-Substrat. Normalerweise
sollte die Messgeometrie einer GIXRD-Messung bei einem Einfallswinkel von ω = 1◦ das Auftre-
ten von einkristallinen (100) Si-Substratreflexen ausschließen, da die Beugungsbedingungen für die
Si-Reflexe nicht erfüllt sind. Allerdings können sie durch Umweganregung, hervorgerufen durch den
Renninger Effekt [252], und dynamische Streuvorgänge trotzdem sichtbar werden. Bei 150 ◦C abge-
schiedene Schichten zeigen keinerlei Reflexe und werden somit als amorph eingestuft. Für die bei
250 ◦C hergestellten Proben können sämtliche Reflexe der kristallinen Anatas-Struktur zugeordnet
werden. Rutil-Reflexe treten nicht auf.
Über die aus dem Gauß-Profil eines Reflexes ermittelte Halbwertsbreite FWHM lassen sich Aussa-
gen bezüglich der Kristallitgröße treffen. Für den in Abbildung 7.4 dargestellten 101-Anatas-Reflex
der 320 ◦C-Probe ergibt sich eine Halbwertsbreite von FWHM = 0,62◦ ± 0,06◦, die auch bei Tempe-
ratur- oder Zyklenzahlvariation innerhalb der Messgenauigkeit konstant bleibt. Der 110-Rutil-Reflex
zeigt eine Halbwertsbreite von 1,0◦ ± 0,2◦ und ist ebenfalls unabhängig von der Temperatur, ändert
sich jedoch mit steigender Zyklenzahl hin zu kleineren Werten. Für 700 Zyklen wurde FWHM zu
0,75◦ bestimmt. Setzt man die Halbwertsbreite zusammen mit der Wellenlänge der Cu Kα-Strahlung
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(0,154 nm) und der Konstanten K = 0,9 in die Scherrer-Formel (siehe Gleichung 6.6) ein, erhält man
näherungsweise die Größe L der in den Schichten gebildeten Kristallite. Für Anatas-Kristallite ist
L = 15 nm ± 2 nm. Rutil-Kristallite haben bei einer Schichtdicke von 17 nm eine Größe von
L = 10 nm ± 2 nm, die für d = 22,5 nm auf L = 13 nm ± 2 nm ansteigt und somit immer nur als
Näherung in Abhängigkeit von der Schichtdicke betrachtet werden kann. Da die aus den Anatas-
Reflexen ermittelte Kristallitgröße der Schichtdicke entspricht, deutet dies auf eine vollständige Kris-
tallisation der Schichten hin. Die beschriebenen Kristallitgrößen können allerdings nicht mit jenen
aus Rasterelektronenmikroskop- (REM) Aufnahmen verglichen werden, welche nachfolgend in Ab-
bildung 7.5 gezeigt werden, da die Röntgenstrahlausbreitung bei GIXRD-Messungen mit θ = 1◦
hauptsächlich senkrecht zur Oberfläche sensitiv ist. REM hingegen bildet die laterale Dimension ab.
Der Grad der Kristallisation äußert sich auch in einer zunehmenden Oberflächenrauigkeit, die mit-
tels AFM bestimmt werden konnte. Sie nimmt von 0,26 nm für amorphe Schichten (TS = 150 ◦C) bis
maximal 1,91 nm für vollständig polykristalline Schichten bei TS = 300 ◦C zu.
Abb. 7.4: GIXRD-Messung einer bei 310 ◦C auf Si abgeschiedenen TiO2-Schicht mit einer Zyklenzahl von Z = 500. Die
detektierten Reflexe entsprechen den Strukturen Anatas (violettes Dreieck, PDF: 01-070-7348, ICSD: 93097 [249]) und
Rutil (grünes Dreieck, PDF: 01-072-7374 ICSD: 97277 [250]) sowie Brookit (graues Dreieck, PDF: 01-075-2548, ICSD:
154605 [251]).
Die Oberflächenmorphologie der TiO2-Schichten wurde im Rahmen der Publikation [246] von
Dr. I. Gerstmann der FEI Company mittels REM an den bei TS = 250 ◦C und 300 ◦C hergestellten
Proben aufgenommen. Abbildung 7.5 (a) zeigt definierte, abgegrenzte Bereiche mit Rissen, welche
jeweils durch die Mitte der kreisförmigen Gebilde verlaufen und sich im Winkel von 90◦ treffen - ein
typisches Indiz für Schrumpfungen. Umgeben sind diese Formen von regelmäßigen Strukturen. Die
bei 300 ◦C abgeschiedene Probe (siehe Abb. 7.5 (b)), zeigt im REM eine sehr homogene, fein gekörnte
Struktur, die ebenfalls in AFM-Aufnahmen nachgewiesen wurden [99].
Aus den AFM- und REM-Aufnahmen lässt sich schließen, dass Schichten, die bei TS = 250 ◦C
hergestellt wurden, zunächst amorph abgeschieden werden. Ab einer Schichtdicke von etwa 10 nm
keimen polykristalline Phasen innerhalb der Schicht aus. Die höhere Dichte dieser Phasen im Ver-
gleich zu den amorphen Gebieten verursacht die beobachteten Risse und Schrumpfungen. Ähnliches
Verhalten ist auch in [253] für physikalische Gasphasenabscheidungen (engl. Physical Vapour Depo-
sition PVD) bei niedrigen Temperaturen (T < 100 ◦C) publiziert. Für Atomlagenabscheidungen, die
bei TS = 300 ◦C und 320 ◦C durchgeführt wurden, ist die thermisch aktivierte Bildungsrate kristalliner
Keime ausreichend hoch, sodass die Schichten vollständig kristallin sind.
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Mit der Kenntnis über die Mikrostruktur der Schichten können nun auch die beiden Mechanis-
men in Abhängigkeit von der Substrattemperatur erklärt werden, welche zu den unterschiedlichen
Abscheideraten für TiO2 führen. Wie mittels Abbildung 7.5 (a) gezeigt werden konnte, beginnt bei
TS = 250 ◦C die Ausbildung von Anatas- und Rutil-TiO2 aus einer zuvor amorphen Matrix. Wäh-
rend der Schichtabscheidung findet die Adsorption von Wasser bei Anatas-Schichten an zwei struk-
turell unterschiedlichen Stellen statt. Die Desorption an diesen Positionen tritt bei 97 ◦C und 197 ◦C
auf [254]. Für Rutil-Schichten hingegen wird von nunmehr drei energetisch unterschiedlichen Stellen
für die Adsorption von H2O berichtet [254]. Im niedrigeren Energiebereich adsorbiertes H2O kann
sich zu isolierten OH-Gruppen zersetzten, im Anschluss wieder zu H2O rekombinieren und schließ-
lich bei 317 ◦C in die Gasphase desorbieren. Temperaturgesteuerte Untersuchungen zur Desorption
zeigen, dass diese überwiegend bei Temperaturen von 77 ◦C und 227 ◦C auftritt. Des Weiteren än-
dert sich bei einer Substrattemperatur von 250 ◦C der Mechanismus der Zersetzung des TDMAT-
Präkursormaterials wie unter [255, 256] beschrieben ist. Unterhalb von 250 ◦C zersetzt sich TDMAT
durch Reaktionen mit der Probenoberfläche. Für T > 250 ◦C findet zusätzlich auch eine Zerset-
zung in der Gasphase statt. Es wird die Vermutung angestellt, dass die Kombination aus Gaspha-
senzersetzung des Präkursors und der durch eine erhöhte Aktivierungsenergie bedingten Verzöge-
rung der H2O-Desorption von der Oberfläche eines Rutil-Kristalls während des TDMAT-Pulses zu
unerwünschten chemischen Reaktionen führt. Durch die zusätzliche Zersetzung des TDMAT in der
Gasphase für TS > 250 ◦C erklärt sich die in Abbildung 7.1 (b) dargestellte steigende Wachstumsra-
te für TS = 300 ◦C und TS = 320 ◦C. Durch die Präkursorzersetzung in der Gasphase kommt es zum
Einsetzten eines zusätzlichen CVD-Prozesses, welcher die Selbstlimitierung eines ALD-Prozesses
aufhebt. In Kombination mit H2O kann die Zersetzung des TDMAT beispielsweise zu Reaktionspro-
dukten wie Ti(N(CH3)2)3-OH führen, das jedoch inert gegenüber der Chemisorption an der terminier-
ten Probenoberfläche ist [89] und somit in der Gasphase verbleibt. Für TS > 250 ◦C sollte somit ein
konstanter, aber geringerer GPC-Wert beobachtet werden, was für die in Abbildung 7.1 aufgeführten
Wachstumsraten allerdings nicht der Fall ist.
(a) TS = 250 ◦C. (b) TS = 300 ◦C
Abb. 7.5: REM-Aufnahmen der Oberflächenmorphologie für TiO2-Proben, die mit je einer Zyklenzahl von Z = 500 für
(a) TS = 250 ◦C und (b) TS = 300 ◦C abgeschieden wurden.
Eine weitere Möglichkeit ist die Bildung eines Nebenproduktes mit stabilen Ti=N-Bindungen, die
auf der TiO2-Oberfläche kondensieren könnten. Die Bildung solcher TiN- oder Oxynitrid-Cluster auf
der Oberfläche kann deren Terminierung mit OH-Gruppen an diesen Stellen verhindern und so die
laufende Atomlagenabscheidung des TiO2 behindern, da TDMAT keine OH-Gruppen zur Anbindung
an die Probenoberfläche zur Verfügung stehen. Der beschriebene Reaktionsmechanismus würde auch
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den detektierten Stickstoff in den Schichten und das nichtlineare Schichtwachstum mit steigender
Zyklenzahl in Abbildung 7.1 (a) für zu kurze H2O-Spülzeiten erklären.
7.1.3 Stöchiometrie
Die Zusammensetzung der Schichten wurde bezüglich der Hauptbestandteile Ti und O mittels
WDXRF ermittelt. Die Auswertung der Intensitäten der gemessenen Ti Kα1-, Ti Kα2- und O Kα1-
Flureszenz-Linien ergibt für alle optimierten Schichten mit angepasster H2O-Spülzeit eine Zusam-
mensetzung von Ti: 33,6 at.% ± 0,8 at.% und O: 66,4 at.% ± 0,8 at.%, was die Schichten als stöchio-
metrisches TiO2 identifiziert. Um den Kohlenstoff- und Stickstoffgehalt vergleichend zu den Schich-
ten in [99] zu überprüfen, wurden zusätzlich XPS-Messungen angestellt, da leichte Elemente wie C
und N mit WDXRF nicht detektiert werden können. Nach einer Oberflächenreinigung entsprechend
den Ausführungen in Kapitel 6.2.3 kann Kohlenstoff überall in den Proben zu maximal 1 at.% und
niedriger nachgewiesen werden. Stickstoff hingegen zeigt Konzentrationen, die mit steigender Sub-
strattemperatur zunehmen und Werte von bis zu 6 at.% ± 2 at.% für TS = 320 ◦C erreichen.
Für Proben, die mit angepassten H2O-Spülzeiten nach Tabelle 7.1 abgeschieden wurden, ist zwar
lineares Wachstum für alle Substrattemperaturen erzeugbar, wobei der GPC selbst mit TS variiert, je-
doch kann vor allem die Stickstoffkontamination nicht behoben werden. Zur Erklärung dieses Phäno-
mens ist eine starke Kondensation des TDMAT bei niedrigeren Substrattemperaturen auszuschließen,
da Kohlenstoff mittels XPS auf unter 1 at.% nachgewiesen wurde. Außerdem entsprechen die Dichten
der Schichten in guter Näherung jenen für amorphes TiO2. Vielmehr liegt die Vermutung nahe, dass
die Ursache der Kontamination entweder auf eine sinkende Adsorptionsrate des TDMAT zur TiO2-
Oberfläche oder eine abnehmende Oxidationsrate des chemisorbierten TDMAT-Moleküls auf Grund
möglicher, während der Abscheidung gebildeter, T=N-Verbindungen zurückzuführen ist.
7.1.4 Optische Eigenschaften
Zur Bestimmung der optischen Eigenschaften der hier untersuchten TiO2-Proben wurden spektro-
skopische Ellipsometriemessungen durchgeführt und mit dem unter Kapitel 6.1.1 beschriebenen Mo-
dell ausgewertet. Unter Verwendung des ebenfalls in Kapitel 6.1.1 beschriebenen Tauc-Plots wurde
die Energie der optischen Bandlücke für Proben mit den Substrattemperaturen TS = 120 ◦C, 250 ◦C,
300 ◦C und 320 ◦C und einer Zyklenzahl von je Z = 700 bestimmt und in Abbildung 7.6 (a) darge-
stellt. Daraus geht hervor, dass die Bandlücke unabhängig von der Substrattemperatur etwa 3,4 eV
(a) Tauc-Plot. (b) Absorptionskoeffizient α .
Abb. 7.6: Darstellung von (a) Tauc-Plot und (b) Absorptionskoeffizient α für TiO2-Schichten unterschiedlicher Substrat-
temperatur TS von 120◦ (blaue Diamanten), 250◦ (türkise Fünfecke), 300◦ (pinke Kreise) und 320◦ (lila Dreiecke). In (a)
sind die linearen Regressionen eines jeden Tauc-Plots eingezeichnet, um im Schnittpunkt mit der Abszisse den Beginn der
optischen Bandkante zu markieren.
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beträgt, was einem typischen Wert für nanostrukturiertes und amorphes TiO2 entspricht [257, 258].
Betrachtet man nur den Absorptionskoeffizienten in Abbildung 7.6 (b) in Abhängigkeit von der
Photonenenergie, fällt das breite Absorptionsband für TS = 250 ◦C bei etwa 1 eV auf, das für die an-
deren Substrattemperaturen nicht so deutlich auftritt, jedoch auch vorhanden ist. Folglich würde man
diese breite Absorption Kohlenstoff- und Stickstoffkontaminationen zuordnen, die aus der Zersetzung
des TDMAT-Moleküls resultieren. Allerdings nimmt gerade die Konzentration des Stickstoff mit stei-
gender Substrattemperatur zu, was auch die Breite des Absorptionsbandes für TS > 250 ◦C erhöhen
sollte, jedoch nicht der Fall ist. Das auffällig starke Absorptionsband bei TS = 250 ◦C hängt daher
höchstwahrscheinlich mit dem sich bei dieser Temperatur ändernden Zersetzungsmechanismus des
TDMAT-Präkursors und der einsetzenden Kristallisation zusammen.
7.1.5 TiO2-Abscheidung auf TiN-Substraten
Für die in Kapitel 8 beschriebenen elektrischen Untersuchungen des TiO2 wurde TiN als Bodenelek-
trode gewählt. Da die Wachstumsraten von Oxiden durchaus deutlich vom gewählten Substrat ab-
hängen können [145, 259], wurden die optimierten TiO2-Schichten mit angepassten H2O-Spülzeiten
auf TiN ebenfalls untersucht. Die ermittelten Wachstumsraten sind zusammen mit jenen der auf
Si-Substraten abgeschiedenen Schichten in Abhängigkeit von der ALD-Substrattemperatur in Ta-
belle 7.2 aufgelistet.
Tab. 7.2: GPC für TiO2 auf TiN- und Si-Substraten mit Z = 500 in Abhängigkeit von der Substrattemperatur.
Substrattemperatur (◦C) GPC (nm/Zyklus) GPC (nm/Zyklus)





Die optischen Konstanten verhalten sich unabhängig vom Substrat und der Substrattemperatur
ebenso wie die von auf Si abgeschiedenen Schichten. Die TiN-Schicht betrug dabei 50 nm und wurde
für die Auswertung der SE-Daten zusätzlich im Si-SiO2-Modell berücksichtigt. Der GPC nimmt für
TiO2 aus den bereits diskutierten Gründen unabhängig vom Substrat bis TS = 250 ◦C zunächst ab und
steigt dann wieder an. Allerdings ist die Wachstumsrate auf Si geringer als auf TiN. Ähnliche Beob-
achtungen wurden auch in [260] und [261] gemacht. Darin wird die Ursache in der Beschaffenheit
der Substrate hinsichtlich metallischer und isolierender bzw. halbleitender Eigenschaften beschrieben.
Demnach erhöht eine Elektronenabgabe aus metallischen Substraten an das chemisch adsorbierte Prä-
kursormolekül die anfängliche Wachstumsrate, indem die zusätzlichen Elektronen die Abspaltung der
Liganden des adsorbierten Moleküls unterstützen. Dadurch werden sterische Behinderungen verrin-
gert, die bei Atomlagenabscheidungen eine Reduzierung der Wachstumsraten zur Folge haben. Auch
Abscheidungen von TiO2 auf metallischen Elektroden wie Pt oder Ru zeigen höhere Wachstums-
raten, als auf dünnen Al2O3/Ru- oder Si-Substraten, wie in [259] gezeigt werden konnte. Das hier
verwendete TiN ist ein sehr guter elektrischer Leiter, der die Wachstumsrate für TiO2 durch anfängli-
che Elektronenabgabe an das Oxid steigern kann, bis die TiO2-Schicht so dick ist, dass sie isolierend
wirkt. Si hingegen oxidiert an Atmosphäre und bildet eine natürliche isolierende SiO2-Schicht an der
Oberfläche, die den Elektronenübergang vom Substrat in die TiO2-Schicht verhindert [260].
Zur Untersuchung der Mikrostruktur in Abhängigkeit von der Substrattemperatur wurden auch für
Schichten, die auf TiN aufgebracht wurden, GIXRD-Untersuchungen angestellt. Im Gegensatz zu
auf Si gewachsenen Schichten stellte sich heraus, dass bei TS = 320 ◦C abgeschiedene Proben keine
Rutil-Phase für TS < 320 ◦C im untersuchten Schichtdickenbereich aufweisen, wie am Beispiel des
Diffraktogrammes einer bei TS = 320 ◦C abgeschiedenen Probe in Abbildung 7.7 hervorgeht. Für
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TiO2 sind ausschließlich Reflexe des Anatas zu sehen (PDF: 01-070-7348, ICSD: 93097 [249]). Alle
weiteren Reflexe können den beiden Elektrodenmaterialien TiN (PDF: , ICSD: 152807 [262]) und Au
(PDF: 01-071-3755, ICSD: 52249 [263]) zugeordnet werden.
Abb. 7.7: GIXRD-Messung einer auf TiN bei 320 ◦C abgeschiedenen TiO2-Schicht mit Z = 500. Die detektierten Reflexe
entsprechen der Struktur Anatas (violettes Dreieck, PDF: 01-070-7348, ICSD: 93097 [249]). Die zusätzlichen Reflexe
stammen von den Elektrodenmaterialien TiN (pinkes Dreieck, PDF: 01-074-8388, ICSD: 152807 [262]) und Au (oranges
Dreieck, PDF: 01-071-3755, ICSD: 52249 [263]).
Eine Erklärung dieses Phänomens liefern erste Texturuntersuchungen an TiN- und TiO2-Schichten,
die von Dr. B. Abendroth an der TU Bergakademie Freiberg durchgeführt wurden und zeigen, dass
sowohl TiN als auch Anatas-TiO2 eine Vorzugsorientierung aufweisen. Dabei gibt die texturierte
TiN-Schicht die Wachstumsrichtung für das Anatas-TiO2 vor. Die Nukleation von Rutil-TiO2 findet
bevorzugt auf freiliegenden Anatas 112-Ebenen statt [264]. Da diese Flächen jedoch durch die Textur
des Anatas größtenteils nicht mehr an der Oberfläche liegen, wird die Nukleation des Rutil somit
weitestgehend unterdrückt. Erst für TS ≥ 320 ◦C und einer Schichtdicke größer 30 nm kann vereinzelt
auch Rutil-TiO2 nachgewiesen werden.
7.2 ALD-Prozessoptimierung und Schichtcharakterisierung von
SrTiO3 auf Si-Substraten
Ausgehend von den Ergebnissen für TiO2-Abscheidungen sollen nachfolgend sowohl die Prozessop-
timierung zur Herstellung von SrTiO3-Schichten, als auch deren strukturelle und optische Eigenschaf-
ten vorgestellt und diskutiert werden. Weiterhin wird die Zusammensetzung der Schichten hinsicht-
lich Stöchiometrievariation basierend auf dem ALD-Prozess untersucht. Die aufgeführten Ergebnisse
wurden mit Ausnahme des Kapitels 7.2.7 bereits in den Jahren 2014 und 2015 in [86] und [265]
publiziert.
7.2.1 Prozessparameter
Zur Abscheidung ternärer Schichten sollte die Substrattemperatur beider Metallpräkursoren mög-
lichst dieselbe sein, d.h., die ALD-Fenster sollten sich überschneiden, da verschiedene Temperaturen
82 7 Atomlagenabscheidung - Ergebnisse und Diskussion
zu extrem langen Auf- und Abkühlzeiten und somit zu unnötig langen Abscheidungsprozessen füh-
ren würden. Da die zur Herstellung von SrTiO3 verwendete Vorstufe Sr(iPr3Cp)2 im Vergleich zu
TDMAT eine schwer flüchtige Substanz ist und sich laut Hersteller erst bei Substrattemperaturen von
300 ◦C zersetzt, muss TDMAT dementsprechend auch bei mindestens 300 ◦C abgeschieden werden.
Kristallines SrTiO3 setzt sich aus den beiden Monolagen TiO2 und SrO zusammen, wie in Ka-
pitel 2 nachzulesen ist. Der ALD-Herstellungspozess von SrTiO3 wurde daher zunächst auf die Opti-
mierung des TiO2-Teilprozess bei TS = 300 ◦C beschränkt (siehe Kapitel 7.1). Die separate Abschei-
dung von reinem SrO wurde nicht weiter untersucht, da die Schichten an Luft unmittelbar mit der
Feuchtigkeit in der Umgebung reagieren und sich im Temperaturbereich TS = 250 ◦C - 325 ◦C stets
Sr(OH)2 in den Schichten bildet [74]. Detaillierte in situ-Untersuchungen zur SrO-ALD-Schichther-
stellung mittels des Sr(iPr3Cp)2-Präkursors und H2O bei TS = 250 ◦C - 350 ◦C sind in [266] beschrie-
ben. Auch hier wurde die Bildung von kristallinen Sr(OH)2-Schichten für TS = 250 ◦C nachgewiesen.
Erst für TS = 350 ◦C konnte reines SrO erzeugt werden. Die anlagebedingte Temperaturlimitierung
für den untersuchten SrTiO3-Prozess liegt allerdings bei 320 ◦C und erlaubt somit keine Herstellung
reiner SrO-Schichten. Aus eben diesem Grund wurde der SrO-Teilprozess innerhalb des kompletten
SrTiO3-Prozesses optimiert, indem die bereits angepassten Parameter für TiO2 als feste Größen in das
Rezept zur Abscheidung eingesetzt wurden. Während der TiO2-Zyklus weiterhin im continuous mode
betrieben wird, erfolgt die Herstellung der SrO-Monolage im exposure mode, wodurch den Präkur-
soren eine zusätzliche Wartezeit (Wz) nach der Pulszeit zur Verfügung steht. Anfängliche Versuche
im continuous mode zeigten, dass die hergestellten Schichten kaum Sr enthielten. Die zusätzliche
Wartezeit bei unterbrochenem Spülgasstrom ermöglicht dem trägen Metallpräkursor eine längere Re-
aktionszeit mit der Substrat- bzw. Probenoberfläche. Ein entsprechendes Schema zur Verdeutlichung
der aufeinanderfolgenden Teilprozesse ist vereinfacht in Abbildung 7.8 dargestellt.
Abb. 7.8: Schematische Darstellung der Reihenfolge der Prozessparameter des SrO-Teilzyklus innerhalb eines ALD-
Prozesses zur Herstellung von SrTiO3-Schichten.
Stickstoff diente ebenso wie bei der TiO2-Herstellung als Spül- und Trägergas. Für TiO2 betrug
der Fluss stets 20 sccm, für SrO 10 sccm während der Puls- und Wartezeiten und 30 sccm inner-
halb der Spülzeiten. Entsprechend liegt der Arbeitsdruck bei 32,0 Pa für TiO2 und 61,7 Pa (30 sccm)
für SrO. Wie aus Abbildung 7.8 hervorgeht, steigt der Druck in der Reaktionskammer durch einen
Präkursor-Puls erheblich an und fällt erst mit Öffnen des Stop valves und damit einhergehendem
N2-Fluss wieder ab. Daher liegt der Arbeitsdruck mit 240 Pa während des H2O-Pulses bzw. 320 Pa
während des Sr-Pulses (10 sccm) auch bei deutlich höheren Werten, als bei einem N2-Fluss von
10 sccm zu erwarten wäre. Der Behälter des Sr(iPr3Cp)2 wird im Verlauf der Abscheidung bei 150 ◦C
betrieben und jener des TDMAT weiterhin bei 75 ◦C. Als Substrat dienten, ebenso wie für die TiO2-
Optimierung, einkristalline (100) Si-Wafer mit nativem SiO2 an der Oberfläche.
Die Optimierung der einzelnen Parameter erfolgte nach der in Kapitel 3.6 beschriebenen Vorge-
hensweise an Schichten zu je 300 Superzyklen (Def. Superzyklus: siehe Kapitel 7.2.4). Die ermit-
telten Schichtdicken stammen dabei aus SE-Daten. Die Prozessparameter hängen stets von den Be-
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schaffenheiten der ALD-Anlage ab. Da zum Zeitpunkt der Schichtoptimierung weder in der Literatur
noch vom Anlagenhersteller Cambridge Nanotech oder dem Präkursorhersteller Air Liquide Rezepte
oder Erfahrungen bezüglich des herzustellenden Materialsystems an einer Savannah S100 vorlagen,
wurden die Parameter empirisch ermittelt. Als Startparameter dienten folgende Werte: Sr-P = 3 s,
Sr-Sz = 15 s, H2O-P = 0,5 s, H2O-Sz = 15 s. Für die Optimierung der einzelnen Parameter wurden
stets die zuvor bereits angepassten Werte als solche weiterhin verwendet.
Im ersten Prozessschritt wurde zunächst die Sr-Pulszeit gefolgt von der H2O-Pulszeit untersucht.
Der zweite Optimierungsschritt bezog sich auf die Spülzeiten von Sr und H2O. Die Wartezeit so-
wohl nach Sr- als auch H2O-Puls wurde zu 5 s festgelegt, um den Prozess zeitlich nicht unnötig zu
verlängern. In Abbildung 7.9 (a), (c), (e) und (g) sind die entsprechenden Parameterzeiten gegen die
jeweilige Schichtdicke aufgetragen. Bezüglich der Pulszeitoptimierung sollte die Schichtdicke theo-
retisch mit zunehmender Pulszeit ab einer bestimmten Zeit konstant bleiben. Praktisch nähert sich die
Kurve in Abbildung 7.9 (a) einer solchen Konstanten lediglich an. Höhere Pulszeiten als Sr-P = 3 s
wurden nicht untersucht, da solch lange Zeiten einen enormen Materialeinsatz pro Schicht bedeuten.
Im Hinblick auf Wirtschaftlichkeit sollte der Sr-Puls zwar ausreichend lang, jedoch so gering wie
möglich gehalten werden, weshalb die markierte Zeit von Sr-P = 2 s gewählt wurde. H2O scheint
für eine Pulszeit von 0,5 s eine abgesättigte Oberfläche zu erzeugen, da hier nach einem Anstieg der
Schichtdicke mit zunehmender Pulszeit ein Maximum erreicht wird, ehe die Schichtdicke wieder
leicht sinkt.
Die Optimierung der Spülzeiten zeigt eine minimal nötige Zeit von 10 s für die H2O-Spülzeit. Für
kleinere Werte tritt CVD-Wachstum auf (siehe Kapitel 3.6), da nicht alle Reaktionsprodukte aus der
Reaktionskammer gespült werden können. Bei einer minimalen Spülzeit von 0,1 s kommt es höchst-
wahrscheinlich zur Bildung unerwünschter Nebenprodukte aus H2O und Sr(iPr3Cp)2, welche die
OH-Terminierung einschränken können und so das Schichtwachstum stark stören. Für die gemes-
senen Sr-Spülzeiten zeigt der Kurventrend keinen typischen Verlauf. Theoretisch sollte die Schicht-
dicke mit steigender Spülzeit sinken, da die Aufenthaltswahrscheinlichkeit überschüssiger Moleküle
und Reaktionsprodukte aus dem vorherigen Schritt immer weiter sinkt und die Wahrscheinlichkeit ei-
nes auftretenden CVD-Wachstums reduziert. Die Sr-Spülzeit wurde zu 10 s gewählt, um einen Kom-
promiss zwischen einer moderaten Schichtdicke und einer Spülzeit zu finden, die lang genug ist,
um möglichst alle überschüssigen Moleküle aus der Reaktionskammer zu spülen und so ein CVD-
Wachstum zu vermeiden. Weiterhin wurden an allen innerhalb des Optimierungsprozesses hergestell-
ten Schichten stets WDXRF-Messungen der Hauptbestandteile Sr, Ti und O angestellt, um parallel die
Zusammensetzung betrachten zu können. Sie sind ebenfalls in Abbildung 7.9 dargestellt und zeigen in
(h) für Sr-Sz = 10 s jene Zusammensetzung, die mit Sr : Ti : O = 1 : 1 : 3,2 stöchiometrischem SrTiO3
am nächsten kommt. Auch in den vorherigen Abbildungen zur Schichtzusammensetzung (vgl. Ab-
bildung 7.9 (b), (d) und (f)) entspricht die gewählte Puls- bzw. Spülzeit stets den SrTiO3-ähnlichsten
Schichtzusammensetzungen von Sr : Ti : O = 1 : 1 : 3. Der sich aus der ALD-Optimierung des SrO-
und TiO2-Teilprozesses ergebende Gesamtprozess zur SrxTiyOz-Abscheidung ist in Tabelle 7.3 zu-
sammengefasst.
Da in der Literatur häufig von Kohlenstoffkontamination auf [25, 81, 267] und innerhalb
[76,81,268] von ALD-SrTiO3-Schichten berichtet wird, wurde der Kohlenstoffgehalt der optimierten
Schichten mittels XPS untersucht. Auch etwaige Stickstoffkontaminationen, die in TiO2-Schichten
nachgewiesen werden konnten und auf die Zersetzung des TDMAT-Päkursors zurückzuführen sind,
wurden untersucht. Wie schon aus dem XPS-Spektrum in Abbildung 6.8 hervorgeht, wurde kein
Stickstoff in den SrxTiyOz-Schichten detektiert. Auch eine Variation der Stöchiometrie ändert nichts
an dieser Tatsache. Möglicherweise wird dessen Einbau durch den SrO-Zyklus unterdrückt, der auf
den TiO2-Zyklus folgt. Der N2-Fluss während der Sr- und H2O-Spülzeiten innerhalb des SrO-Zyklus
ist auf 30 sccm angehoben wurden, um vor allem den Wasserdampf auf seinem Weg zur Pumpe etwas
abzukühlen und somit die chemischen Komponenten in der Pumpe besser zu schützen. Für die Puls-
und Wartezeiten wurde der Stickstofffluss auf 10 sccm reduziert, wodurch sich auch weniger N2 in
der Kammer aufheizen kann, das im darauf folgenden Spülschritt wieder abgekühlt werden muss.
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(a) Schichtdicke: Variation Sr-P. (b) Zusammensetzung: Variation Sr-P.
(c) Schichtdicke: Variation H2O-P. (d) Zusammensetzung: Variation H2O-P.
(e) Schichtdicke: Variation H2O-Sz. (f) Zusammensetzung: Variation H2O-Sz.
(g) Schichtdicke: Variation Sr-Sz. (h) Zusammensetzung: Variation Sr-Sz.
Abb. 7.9: Puls- und Spülzeitoptimierung des SrO-Teilzyklus innerhalb des SrTiO3-Prozesses. Die Darstellungen (a), (c),
(e) und (g) zeigen die Auftragung der jeweiligen Zeiten gegen die Schichtdicke, welche Aufschluss über die optimalen
Prozessparameter geben sollen. Zur parallelen Kontrolle der Schichtzusammensetzung bezüglich der Hauptkomponenten
O, Sr und Ti in Abhängigkeit von den Puls- und Spülzeiten sind in (b), (d), (f) und (h) die jeweils zugehörigen WDXRF-
Daten aufgetragen. Der orange Balken markiert die gewählten Prozessarameter.
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Tab. 7.3: ALD-Prozess mit optimierten Parametern zur Herstellung von SrxTiyOz-Schichten.















Während des dritten Prozessschrittes erfolgt die Untersuchung des ALD-Fensters, was jedoch für
den vorgestellten Prozess insofern nicht untersucht werden kann, dass die ALD-Anlage einer Tempe-
raturlimitierung von 320 ◦C unterliegt. Der zur Abdichtung der Reaktionskammer notwendige Kalrez-
Dichtring zersetzt sich bei höheren Temperaturen, was zu Druckverlust in der Kammer und Kontami-
nation der Schichten führt. Somit können SrTiO3-Schichten nur von TS = 300 ◦C bis maximal 320 ◦C
abgeschieden werden.
Der letzte Optimierungsschritt, der auch als Kontrollprozess dient, ist in Abbildung 7.10 darge-
stellt. Er zeigt lineares Wachstum für TS = 300 ◦C und identifiziert den vorgestellten Prozess somit
Abb. 7.10: Schichtdicke als Funktion der ALD-Zyklenanzahl für TiO2- und SrTiO3-Schichten, die bei TS = 300 ◦C abge-
schieden wurden.
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als optimierte Atomlagenabscheidung im untersuchten Schichtdickenbereich. Unter Betrachtung der
Wachstumsrate 0,141 nm/Zyklus ± 0,003 nm/Zyklus und der aus XRR-Messungen ermittelten Dich-
te ρ der Schicht (3,71 g/cm3) kann die atomare Bedeckung der Oberfläche pro Zyklus auf 1,7 · 1014
Atome/cm2 für SrTiO3 bzw. 1,6 · 1014 Atome/cm2 für TiO2 bestimmt werden (ρ = 3,76 g/cm3). Der
GPC-Wert selbst liegt für SrTiO3-Schichten im Vergleich zu TiO2-Schichten derselben Substrattem-
peratur bei merklich höheren Werten. Eine Erklärung dafür liefert die größere räumliche Ausdehnung
des zusätzlichen Sr-Atoms in SrTiO3-Schichten im Vergleich zu Ti-Atomen.
7.2.2 Kontamination durch Kohlensto
Im Gegensatz zu Stickstoff wurde Kohlenstoff für TS = 300 ◦C sowohl auf der Oberfläche als auch im
Volumen der Schicht nachgewiesen, wie im Folgenden diskutiert wird. Zunächst wurde die Oberflä-
che einer SrTiO3-Probe spektralanalytisch untersucht. Wie erwartet, konnte Kohlenstoff in Form von
SrCO3 nachgewiesen werden, wie später noch in Abbildung 7.12 erläutert wird. XPS ist eine sehr
oberflächensensitive Technik. Daher muss die Oberfläche zunächst von Kohlenstoff befreit werden,
um zwischen Kohlenstoffkontamination aus der Atmosphäre und eventuellem Bulk-Kohlenstoff zu
unterscheiden. Vernachlässigt man diesen Schritt, kann durch Sputtern in die Schicht Kohlenstoff von
der Probenoberfläche ins Volumen des Materials gelangen und so entweder die gemessenen Atom-
gehalte verfälschen oder gar zu einer irrtümlichen Annahme über Kohlenstoffkontamination des Vo-
lumens führen. Zu diesem Zweck wurde die Probenoberfläche zunächst mit Ar-Ionen-Sputtern unter
Verwendung großer Cluster (≈ 2000 Atome/Cluster) und einer kleinen Ionenenergie von 2 keV pro
Cluster gereinigt, was durchschnittlich einer sehr geringen Energie von 1 keV pro stoßendem Partikel
entspricht. Dadurch kann gewährleistet werden, dass lediglich Kohlenstoff von der Oberfläche gesput-
tert wird, während die Hauptbestandteile Sr, Ti und O kaum beeinflusst werden. Die anschließende
Verwendung großer Cluster (≈ 1000 Atome/Cluster) und einer Ionenenergie von 8 keV ermöglicht
daraufhin ein Sputtern in die Tiefe der Schicht (vgl. Kapitel 6.2.3).
Für 300 ◦C-Proben kann eine signifikante Konzentration an Kohlenstoff in der Schicht nachgewie-
sen werden. Zwar wurden die Proben anfänglich noch mit 5 keV ohne Cluster oberflächengereinigt,
wie in der eigenen Veröffentlichung [86] nachzulesen ist, jedoch ist der gemessene Kohlenstoffgehalt
von 11 at.% eindeutig zu hoch, um lediglich von Kohlenstoffeinlagerungen durch Sputtern zu stam-
men. Der zusätzliche Einbau dieses Elements während der ALD kann außerdem eine Erhöhung der
Wachstumsrate bewirken und somit eine weitere Erklärung für den großen Unterschied zwischen den
Wachstumsraten der TiO2- und SrTiO3-Schichten geben. Die Vermutung, wonach die Ursache für
den hohen Kohlenstoffanteil in einer unvollständigen Zersetzung des Sr(iPr3Cp)2-Präkursors liegt, ist
durch die folgenden Untersuchungen widerlegbar.
Da Sr(iPr3Cp)2 für TS ≥ 300 ◦C laut Hersteller optimal reagieren sollte, für TS = 300 ◦C jedoch
Kohlenstoffkontamination im Volumen des Oxids nachweisbar ist, wurden Schichten mit den in Ka-
pitel 7.3 angegebenen optimierten Parametern bei TS = 320 ◦C abgeschieden und mittels XPS erneut
auf Kohlenstoff untersucht. Abbildung 7.11 (a) zeigt die C 1s- und Sr 3p-Region einer solchen Schicht
nach der Oberflächenreinigung und anschließendem Sputtern in das Volumenmaterial. Auch hier ist
noch deutlich Kohlenstoff detektierbar, wenn auch zu einem geringeren Anteil, was auf die bessere
Oberflächenreinigung mit großen Clustern bei 2 keV zurückgeführt werden kann. Da bereits für TiO2-
Abscheidungen festgestellt wurde, dass die H2O-Spülzeit einen großen Einfluss auf Schichtkontami-
nation hat, wurde auch hier dieser Parameter nochmal in Bezug auf den Kohlenstoffgehalt variiert.
Das XPS-Spektrum in Abbildung 7.11 (b) einer mit H2O-Sz = 5 s hergestellten SrTiO3-Probe zeigt,
dass Kohlenstoff nahezu nicht mehr nachweisbar ist, obwohl die Sputterzeit lediglich 180 s betrug.
Um eine vollständige Abwesenheit von Kohlenstoff innerhalb der Nachweisgrenze für das gesamte
Volumen einer Schicht nachzuweisen, die mit verkürzter H2O-Spülzeit hergestellt wurde, ist zunächst
die Oberfläche einer 3,6 nm dünnen SrTiO3-Schicht nach dem oben beschriebenen Schema gereinigt
worden. Daraufhin wurde 10 x 300 s mit kleinen Clustern auf einer Fläche von 2 x 2 mm2 mit 8 keV
gesputtert, bis die gemessenen Metall-Peaks gänzlich verschwunden waren, wie in Abbildung 7.12
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(a) H2O-Sz = 15 s (b) H2O-Sz = 5 s
Abb. 7.11: XPS Spektren zweier SrTiO3-Schichten mit TS = 320 ◦C, die mit einer Spülzeit von (a) H2O-Sz = 15 s und
(b) H2O-Sz = 5 s abgeschieden wurden. Während in (a) nach Cluster-Sputtern Kohlenstoff noch eindeutig nachgewiesen
werden kann, ist er in (b) nicht mehr detektierbar.
(a) für Sr und (b) für Ti zu sehen ist. Nach spätestens 2700 s Sputterzeit sind in beiden Spektren
keine Metall-Peaks mehr messbar. Die in (b) zusätzlich auftretenden Peaks lassen sich als Ti-Spezies
identifizieren, die lediglich durch deren Reduktion auf Grund des Sputtereffektes auftreten und für
die hiesige Betrachtung keine weitere Rolle spielen. Das in (c) dargestellte Spektrum zeigt ebenfalls
die C 1s-Region und weist schon nach dem ersten Sputterschritt von 300 s bis hin zu 2700 s keinerlei
Kohlenstoffpeaks auf. Die Sr 3d- und Ti 3p-Peakpositionen, welche die jeweils schwarzen Kurven
in Abbildung 7.12 (a) und (b) darstellen, stammen von vollständig oxidierten Sr2+- und Ti4+-Spezies
[269, 270]. Anhand der Sputterzeiten, Schichtdicke und -dichte konnte außerdem die Sputterrate der
XPS-Anlage für ALD-SrTiO3-Schichten zu 1,2 · 10-3 nm/s bestimmt werden.
Es lässt sich also festhalten, dass Kohlenstoff für eine H2O-Spülzeit von 15 s auch bei einer Sub-
strattemperatur von TS = 320 ◦C in SrTiO3-Schichten auftritt. Verkürzt man diese auf H2O-Sz = 5 s,
ist Kohlenstoff im Volumen der Schicht nicht länger nachweisbar, was eine kohlenstofffreie Atomla-
genabscheidung innerhalb der Nachweisgrenze von weniger als 1 at.% belegt. Da die Kohlenstoffkon-
tamination somit nachweislich nicht mit der Substrattemperatur, sondern der H2O-Spülzeit korreliert,
muss eine entsprechende Erklärung mit diesem Parameter zusammenhängen. Der Arbeitsdruck in der
Reaktionskammer beträgt im Gegensatz zu Anlagen, die im UHV betrieben werden, 61,7 Pa wäh-
rend der H2O-Spülzeit, wodurch sich trotz Vakuums immer noch atmosphärisches CO2 in der Anlage
befinden kann. Es wird vermutet, dass eine Reaktion dieses atmosphärischen Kohlenstoffs mit der
Sr-OH-terminierten Oberfläche während der H2O-Spülzeit die wahrscheinlichste Erklärung für einen
Kohlenstoffeintrag ins Volumen der SrTiO3-Schichten liefert, da mit Reduzierung dieser Zeit auch
der Kohlenstoffanteil reduziert bzw. eliminiert wird, indem dem System weniger Zeit zum Reagieren
bleibt.
Unter Verwendung der verringerten H2O-Spülzeit innerhalb des SrO-Teilzyklus wurden zusätzlich
SrTiO3-Schichten bei unterschiedlichen Substrattemperaturen von 270 ◦C bis 300 ◦C hergestellt und
mittels XPS ebenfalls auf Kohlenstoff untersucht. Es konnten keinerlei C-Peaks gemessen werden,
was die These der C-Einlagerung durch atmosphärischen Kohlenstoff unterstreicht und die Ergebnisse
in [266] bestätigt, wonach sich der Sr(iPr3Cp)2-Präkursor bis hin zu 390 ◦C nicht thermisch zersetzt
und sich im Bereich von 250 ◦C bis 390 ◦C kein Kohlenstoff innerhalb der Schichten befindet.
7.2.3 Einuss der Substrattemperatur auf die Sr/Ti-Schichtzusammensetzung
Nachdem Kohlenstoff für die untersuchten Substrattemperaturen im Bereich 270 ◦C - 320 ◦C elimi-
niert werden konnte, wurde die Verteilung der Schichtkomponenten im Volumen, in Abhängigkeit
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(a) Sr 3d-Region. (b) Ti 2p-Region.
(c) C 1s-Region.
Abb. 7.12: XPS-Spektren einer 3,6 nm dünnen SrTiO3-Probe, die für 10 x 300 s mit kleinen Clustern auf einer Fläche von
2 x 2 mm2 gesputtert wurde. Die gestrichelte Linie zeigt die Peaks der Komponenten (a) Sr, (b) Ti und (c) C der unbehan-
delten Probenoberfläche, gefolgt von Messungen jeweils nach den angegebenen Sputterzeiten. Bis hin zum Verschwinden
der Metallpeaks nach t = 2700 s ist kein Kohlenstoff in der Schicht detektierbar.
von der Substrattemperatur, für rund 20 nm dicke Proben untersucht. Dazu wurden RBS-Spektren
der einzelnen Proben aufgenommen und miteinander verglichen. In Abbildung 7.13 sind jene für
TS = 300 ◦C und 320 ◦C dargestellt. Jeder der Peaks ist der Rückstreuung primärer Ionen an einem
bestimmtem Atom zugehörig und entsprechend gekennzeichnet. Die Breite der Peaks ist durch die
räumliche Atomdichte einer jeden Schichtkomponente definiert. Gradienten innerhalb eines Peaks
der Rückstreuausbeute stehen in direktem Zusammenhang mit einer inhomogenen Verteilung des
Elements in der Schichttiefe. Die RBS-Spektren von Schichten, die bei 300 ◦C abgeschieden wur-
den, zeigen einen signifikanten Gradienten, welcher eine abnehmende Sr-Konzentration vom Inter-
face zur Probenoberfläche markiert. Für geringere Temperaturen ist laut dem Präkursor-Hersteller
Air Liquide keine korrekte Zersetzung des Sr(iPr3Cp)2-Präkursormoleküls zu erwarten, was auch
RBS-Messungen bestätigen, die sowohl lateral als auch tiefenaufgelöst vollkommen inhomogene
Schichten zeigen (hier nicht dargestellt). Das RBS-Spektrum einer 320 ◦C-Probe hingegen zeigt eine
durchgehend homogene Verteilung von Sr und Ti über die Schicht, woraus geschlussfolgert werden
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Abb. 7.13: RBS-Spektrum zweier 20 nm dicker SrTiO3-Schichten, die bei TS = 300 ◦C (blaue Linie) und TS = 320 ◦C
(rote Linie) abgeschieden wurden. Die Peaks sind den Rückstreuraten der Komponenten O, Si, Ti und Sr zugeordnet. Eine
homogene Schichtverteilung ist lediglich für die 320 ◦C-Probe zu verzeichnen, was durch die flache Oberkante des Sr-Peaks
deutlich wird.
kann, dass die SrTiO3-Abscheidung mit Sr(iPr3Cp)2 und TDMAT bei einer Substrattemperatur von
mindestens 320 ◦C erfolgen muss, um nicht nur kohlenstofffreie, sondern auch homogene Schichten
zu erzeugen.
7.2.4 Stöchiometrievariation
Die Verwendung der verkürzten H2O-Spülzeit ändert auch die Zusammensetzung der Schicht, wie
aus Abbildung 7.9 (f) hervorgeht. Um eine Variation der Schichtzusammensetzung auch im Hinblick
auf elektrische Untersuchungen und die Untersuchung des resistiven Schaltverhaltens zu bewirken,
kann das Verhältnis der SrO : TiO2-Teilzyklen (kurz Sr : Ti Pulsverhältnis) zueinander geändert wer-
den. Für ein Verhältnis von beispielsweise SrO : TiO2 = 1 : 3 folgen auf einen SrO-Teilzyklus drei
TiO2-Teilzyklen, bevor wieder eine SrO-Schicht abgeschieden wird. Nach diesem Schema wurden
Schichten unterschiedlicher Zusammensetzung mit SrO : TiO2-Verhältnissen von 1 : 8 bis hin zu 5 : 1
erzeugt.
Die Auftragung der Zyklenanzahl gegen die Dicke der SrxTiyOz-Schichten zeigt auch für alle Ver-
hältnisse der Reihe Sr : Ti = 1 : x lineares Schichtwachstum, wie in Abbildung 7.14 beispielhaft an
fünf verschiedenen Pulsverhältnissen demonstriert ist. Die Schicht mit dem Verhältnis Sr : Ti = 0 : 1
beschreibt reines TiO2 und wurde bei TS = 150 ◦C abgeschieden, um strukturell mit den SrxTiyOz-
Schichten vergleichbar zu sein, welche ebenfalls eine amorphe Struktur haben (siehe Kapitel 7.1.2).
Für TS = 320 ◦C entstehen polykristalline Schichten, die sich in Dichte und Struktur von den amor-
phen klar unterscheiden, wie in Kapitel 7.1 bereits ausführlich diskutiert wurde. Der GPC für die
amorphen TiO2-Schichten beträgt 0,049 nm/Zyklus ± 0,006 nm/Zyklus. Um die Abhängigkeit der
variablen Pulsverhältnisse in den GPC mit einzubinden, wurde er für die ternären SrxTiyOz-Schichten
auf die totale Anzahl an Teilzyklen nach
GPC =
d
[a(SrOTeilzyklus)+b(TiO2 Teilzyklus)] · c(Superzyklus)
(7.1)
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normiert, wobei a bzw. b die Anzahl an einzelnen SrO- bzw. TiO2-Teilzyklen beschreiben und c die
Anzahl an wiederholten Superzyklen, welche je einen kompletten SrO-TiO2-Durchlauf beschreiben.
Abb. 7.14: Schichtdicke als Funktion der Zyklenanzahl für SrxTiyOz-Schichten, die mit unterschiedlichen Pulsverhältnis-
sen abgeschieden wurden. Die Fehlerbalken liegen innerhalb der Datenpunkte. Der Pfeil kennzeichnet einen zunehmenden
Sr-Gehalt, der mittels RBS bestimmt wurde (vgl. Kapitel 7.2.3).
Ein Sr : Ti Pulsverhältnis von 1 : 1 resultiert in einem GPC von 0,061 nm/Zyklus± 0,001 nm/Zyklus.
Nach der klassischen Berechnung, in welcher ein kompletter Durchlauf als ein Zyklus bzw. Superzy-
klus betrachtet wird, ergibt sich ein GPC von 0,123 nm/Superzyklus ± 0,002 nm/Superzyklus. Aus-
gehend von dem Gitterparameter für SrTiO3, der 0,39 nm beträgt [76, 271], ist daher von einer voll-
ständigen Abscheidung einer Monolage nach drei Superzyklen auszugehen. Die atomare flächige
Bedeckung pro Superzyklus liegt zwischen 3,1 · 1014 Atome/cm2 für Schichten des Sr : Ti Pulsver-
hältnisses von 1 : 2 und 1,6 · 1014 Atome/cm2 für reine TiO2-Schichten mit Sr : Ti = 0 : 1. Der An-
stieg der Wachstumsraten für die in Abbildung 7.14 dargestellten Pulsverhältnisse lässt sich auf den
Sr-Gehalt in den Schichten zurückführen, wie der eingezeichnete Pfeil verdeutlichen soll. Da Sr einen
deutlich größeren Atomradius besitzt als Ti, steigt folglich auch die Schichtdicke mit zunehmendem
Sr-Gehalt. Die Atomprozente des Sr-Gehalts stammen dabei aus RBS-Messungen, auf welche nach-
folgend noch genauer eingegangen wird. Schichten, die mit mehr als einem aufeinanderfolgenden
SrO-Teilzyklus abgeschieden wurden, sind nur mäßig reproduzierbar und zeigen auch kein lineares
Wachstum, was ein ALD-untypisches Verhalten signalisiert.
Vergleicht man den GPC der zwei im Pulsverhältnis Sr : Ti = 1 : 1 hergestellten Proben mit unter-
schiedlichen Substrattemperaturen von TS = 300 ◦C (H2O-Sz = 15 s) und 320 ◦C (H2O-Sz = 5 s) mit-
einander, so fällt der enorme Unterschied der Wachstumsraten auf. Für Schichten, die bei TS = 300 ◦C
abgeschieden wurden, beträgt der GPC nach Gleichung 7.1 0,141 nm/Zyklus ± 0,003 nm/Zyklus
und ist somit wesentlich höher als der GPC einer bei 320 ◦C abgeschieden Probe, der bei
0,061 nm/Zyklus ± 0,001 nm/Zyklus liegt. Ausgehend von der Tatsache, dass Schichten mit
TS = 320 ◦C dieselbe Schichtdicke wie vergleichbare Schichten mit TS = 300 ◦C bei schon deutlich ge-
ringeren Zyklenzahlen erreichen, kann die Ursache auf den zusätzlich eingebauten atmosphärischen
Kohlenstoff in letzteren Schichten auf Grund der höheren Spülzeit zurückgeführt werden.
Da die Anteile der einzelnen Schichtkomponenten bei WDXRF-Messungen stark von dem zu
Grunde liegenden Schichtmodell abhängen, wurde die Zusammensetzung der einzelnen Proben zu-
sätzlich mittels RBS bestimmt. Dabei ergeben sich die einzelnen Anteile der Komponenten aus dem
Integral der jeweiligen Signalflächen. Trägt man die so ermittelten Elementanteile an Sr und Ti ge-
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gen das Verhältnis der Sr : Ti Teilzyklen auf, so ergibt sich die in Abbildung 7.15 dargestellte Gra-
fik. Während der Sr-Gehalt mit abnehmendem Sr : Ti Pulsverhältnis kontinuierlich abnimmt, steigt
der Ti-Gehalt tendenziell an. Somit ist es möglich, durch eine Änderung des Sr : Ti Pulsverhältnis-
ses Schichten unterschiedlicher Stöchiometrie mit entweder Sr- oder Ti-Überschuss abzuscheiden.
Auch der O-Gehalt wurde bestimmt. Für ein Pulsverhältnis von Sr : Ti = 1 : 1 ergibt sich eine
Schichtzusammensetzung von Sr : Ti : O = (18,6 ± 0,4) : (22,8 ± 0,5) : (58,6 ± 1,2), was mit
1,0 : 1,2 : 3,1 einem atomaren Sr/Ti-Verhältnis von 0,82 entspricht. Die angegebenen Fehler stammen
dabei aus der durchgeführten Anpassungsprozedur. Zwar ist die Sr-Konzentration für die Pulsverhält-
nisse Sr : Ti = 2 : 1, 1 : 1 und 1 : 2 innerhalb der Messgenauigkeit gleich, jedoch zeigt das RBS Spek-
trum für Schichten, die mit Sr : Ti = 2 : 1 abgeschieden worden, einen signifikanten Sr-Gradienten
von der Oberfläche hin zum Interface, was für die Zyklenverhältnisse 1 : 1 und 1 : 2 nicht der Fall ist.
Hier ist eine homogene Verteilung in der Schicht messbar (vgl. Abbildung 7.13 für Sr : Ti = 1 : 1).
Die stöchiometrischem SrTiO3 am nächsten kommende Zusammensetzung konnte für Sr : Ti = 1 : 2
mit Sr : Ti : O = (18,7 ± 0,4) : (19,1 ± 0,5) : (62,2 ± 1,2) und einem atomaren Sr/Ti-Verhältnis von
0,98 gemessen werden.
Abb. 7.15: Zusammensetzung von SrxTiyOz-Schichten in Abhängigkeit des Sr : Ti Pulsverhältnisses. Die Fehlerbalken
liegen dabei innerhalb der Symbole. Für Sr : Ti = 1 : 2 ergibt sich mit einem atomaren Sr/Ti-Verhältnis von 0,98 die
stöchiometrischem SrTiO3 am nächsten kommende Zusammensetzung.
7.2.5 Optische Eigenschaften
Mittels spektroskopischer Ellispoemtrie wurden neben der Schichtdicke auch die optischen Eigen-
schaften wie Brechungsindex n, Extinktionskoeffizient k und Absorptionskoeffizient α sowie die
Energie der optische Bandlücke Eg für SrxTiyOz-Schichten unterschiedlicher Stöchiometrie bestimmt.
Während sich k und α direkt aus dem Anpassungsmodell ergeben, wird Eg durch Anwendung des in
Kapitel 6.1.1 beschriebenen Tauc-Plots aus α und der Photonenenergie E ermittelt.
Sämtliche optische Konstanten wurden an Proben mit vergleichbarer Schichtdicke von
14 nm ± 2 nm bestimmt. Für Sr : Ti = 1 : 1 ist in Abbildung 7.16 beispielhaft der Tauc-Plot (Kreu-
ze) mit zugehörigem Extinktionskoeffizienten (Dreiecke) gezeigt. Die Extrapolation des linearen
Tauc-Plot-Bereiches mit der Abszisse markiert die Energie der optischen Bandlücke, welche den Be-
ginn der Absorption in delokalisierte Zustände eines amorphen Halbleiters kennzeichnet. Sie beträgt
Eg = 3,87 eV für das gewählte Verhältnis und entspricht in guter Näherung dem direkten Bandüber-
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gang in kristallinem Bulk-SrTiO3, welcher im Bereich von 3,75 eV [272] bis 3,96 eV [273] liegt (indi-
rekte Bandlücke: Eg = 3,25 eV [272] bis 3,63 eV [273]). Für E < Eg nimmt k den Wert 0 an, was das
Material für Energien kleiner der Bandlückenenergie als transparent kennzeichnet. Der Brechungs-
index wurde im transparenten Bereich aus der dielektrischen Funktion mittels zweier Cody-Lorenz
Oszillatoren [222] und dem unter Kapitel 6.1.1 beschriebenen Model aus Si-SiO2-SrTiO3 bestimmt.
Er beträgt n = 2,0 (bei 2 eV), was etwas geringer als der in der Literatur angegebene Wert für Bulk-
SrTiO3 von n = 2,39 [274] ist. Die zugehörigen Parameter der beiden Oszillatoren sind in Tabelle 7.4
zusammengefasst. Für die Datenanpassung wurden die Werte der exponentiellen Rate Eu und die
Übergangsenergien Et und Ep mit Eu = 0,5 eV, Et = 0,0 eV und Ep = 1,0 eV konstant gehalten. Der
zweite, breitere Oszillator beschreibt Beiträge zur dielektrischen Funktion, die außerhalb des mess-
baren Spektralbereiches liegen.
Abb. 7.16: Bestimmung der Energie der optischen Bandlücke Eg mittels Tauc-Plot (Kreuze) einer im Pulsverhältnis von
Sr : Ti = 1 : 1 hergestellten SrTiO3-Schicht. Der Schnittpunkt der linearen Interpolation mit der Abszisse markiert Eg. Zu-
sätzlich ist der zugehörige Extinktionskoeffizient k (Dreiecke) eingezeichnet.
Tab. 7.4: Zusammenfassung aller Cody-Lorenz Kurvenanpassungsparameter für die SrxTiyOz-Schichtcharakterisierung.
Kurvenanpassungsparameter (eV) 1. Oszillator 2. Oszillator
A 7,607 ± 0,072 36,408 ± 0,410
B 1,546 ± 0,009 9,801 ± 0,171
E0 4,760 ± 0,003 10,007 ± 0,036
Eg 4,015 ± 0,003 3,756 ± 0,003
Während der Extinktionskoeffizient für E < Eg unabhängig von der Zusammensetzung stets den
Wert 0 annimmt, unterscheiden sich n und Eg für die verschiedenen Stöchiometrien. Ihre Abhän-
gigkeit ist in Abbildung 7.17 dargestellt. Die Abszisse zeigt das atomare Sr/Ti-Verhältnis. Mit zu-
nehmendem Ti-Anteil nähert sich Eg einem Wert von 3,4 eV an, welcher für reines ALD-TiO2 mit
einer Substrattemperatur von 320 ◦C bestimmt wurde. Mit steigendem Sr-Anteil erreicht Eg einen
Maximalwert von 4,38 eV für Sr/Ti = 2,75. Der Brechungsindex verhält sich entgegengesetzt und
nimmt mit steigendem Sr-Anteil von 6,3 at.% ± 0,2 at.% zu 22,9 at.% ± 0,5 at.% mit n = 2,3 bis hin
zu n = 1,7 ab. Während für Ti-reiche Schichten eine Annäherung des Brechungsindex an jenen für
reines ALD-TiO2 von n = 2,5 (TS = 320 ◦C) beobachtet werden kann, was auch Literaturwerten ent-
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spricht [275], nähert er sich für Sr-reiche Filme nicht dem aus der Literatur bekannten Brechungsindex
von 1,81 (bei 2 eV) [276] für reines SrO an. Vielmehr ist er mit n = 1,7 für Sr/Ti = 2,8 kleiner als jener
Wert. Allerdings ist eine Annäherung an den Brechungindex von Sr(OH)2-Schichten mit n = 1,59 bei
2 eV [277] zu beobachten, was einen weiteren Hinweis auf die in Abschnitt 7.2.1 diskutierte Bildung
von Sr(OH)2-Lagen für mehr als einen aufeinanderfolgenden Sr-Puls liefert.
Abb. 7.17: Variation des Brechungsindex n (bei 2 eV) und der Energie der optischen Bandlücke Eg in Abhängigkeit von
der Stöchiometrie. Die Messfehler sind dabei so gering, dass die Fehlerbalken nicht über die Datenpunkte hinausreichen.
Während n mit zunehmendem Sr/Ti Verhältnis steigt, nimmt Eg ab. Die Abbildung ist mit Literaturwerten aus [85] ergänzt.
Da mit der Bildung von Ruddlesden-Popper-Phasen auch eine Verschiebung der Energie der opti-
schen Bandlücke einhergeht, könnte man davon ausgehen, dass die Sr-reichen Schichten entsprechen-
de Phasen ausbilden. Dagegen spricht jedoch die vermutete Wasserstoffeinlagerung. Eine Temperung
dieser Proben mit anschließender GIXRD-Untersuchung sollte insofern Aufschluss geben, dass die
auskristallisierten Phasen im Reflektogramm sichtbar werden müssten. Entsprechende Untersuchun-
gen hierzu werden im nachfolgenden Kapitel 7.2.6 weiter ausgeführt.
Die vorliegenden Daten lassen sich sehr gut mit jenen aus Veröffentlichung [85] ergänzen, in wel-
cher die optischen Eigenschaften von stöchiometrischem SrTiO3 und Schichten mit Sr-Überschuss
untersucht wurden. Da die Daten mit den hiesigen sehr gut übereinstimmen, ist davon auszugehen,
dass auch die präparierten Proben mit Sr-Überschuss in [85] ebenfalls Sr(OH)2-Lagen enthalten. Auf
Grund der beschriebenen Hydroxideinlagerung soll der Fokus in dieser Arbeit auf stöchiometrischem
SrTiO3 und SrxTiyOz-Schichten mit Ti-Überschuss liegen. Im Bereich des Verhältnisses Sr/Ti = 1,0
sind die einzelnen Werte für Eg und n untereinander annähernd gleich, wie auf Grund der ähnlichen
Schichtzusammensetzungen in diesem Bereich zu erwarten war (vgl. Abbildung 7.15).
7.2.6 Strukturelle Eigenschaften
Zur Überprüfung der mittels SE bestimmten Schichtdicke und um die Dichte der Schichten in Abhän-
gigkeit von der Stöchiometrie bestimmen zu können, wurden weiterführend XRR-Untersuchungen
entsprechend Kapitel 6.1.2 vorgenommen. Die Auswertung der Messungen zeigt, dass die Schichtdi-
cken aus SE und XRR mit einer Differenz von weniger als 5 % sehr gut übereinstimmen. Beispiels-
weise beträgt die Schichtdicke einer mit 70 Superzyklen im Pulsverhältniss von Sr : Ti = 1 : 1 herge-
stellten Probe laut SE 15,3 nm ± 0,2 nm und 15,9 nm ± 0,6 nm nach XRR-Analaye. Die ermittelten
Dichten sind in Abbildung 7.18 für die einzelnen Sr/Ti-Verhältnisse aufgetragen. Unter Berücksich-
tigung der Fehlergrenzen wird ersichtlich, dass mit abnehmendem Sr-Anteil die Dichte zunimmt und
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sich dem Wert für Rutil-TiO2 mit 4,25 g/cm3 [27] annähert. Mit zunehmendem Sr-Anteil nimmt die
Dichte bis hin zu einem Wert von 4,0± 0,2 g/cm3 ab. Da die Dichte von SrO 5,0 g/cm3 beträgt [278],
sollte allerdings ein Anstieg der Dichte mit zunehmendem Sr-Gehalt erwartet werden. Gegenteiliges
ist jedoch der Fall. Wie bereits in Kapitel 7.2.1 diskutiert wurde, ist Sr(iPr3Cp)2 bei Substrattempe-
raturen von 320 ◦C nicht zur Abscheidung von mehreren SrO-Lagen aufeinander geeignet und bildet
stattdessen Sr(OH)2-Lagen aus. Das bedeutet, dass für Schichten mit mehreren aufeinanderfolgenden
Abb. 7.18: Dichte ρ der SrxTiyOz-Schichten aus XRR-Messungen. Mit zunehmendem Sr/Ti-Verhältnis bzw. Sr-Gehalt in
den Schichten nimmt deren Dichte ab.
Sr-Pulsen Wasserstoff während der Abscheidung eingebaut wird, was wiederum die Dichte beein-
flusst. Je mehr Sr-Pulse aufeinander folgen, desto höher wird der Wasserstoffgehalt in den Schichten
und desto geringer wird deren Dichte. Dieses Ergebnis kann mit AFM-Untersuchungen zur Oberflä-
chenmorphologie untermauert werden. Dazu wurden zunächst AFM-Aufnahmen von stöchiometri-
schen Schichten und Schichten mit Ti- und Sr-Überschuss aufgenommen. In Abbildung 7.19 sind die
Oberflächenmorphologien von amorphen SrTiO3-Schichten mit einer Schichtdicke von 10 nm und
einem Pulsverhältnis von (a) Sr : Ti = 1 : 1 und (b) Sr : Ti = 1 : 2 dargestellt. Beide Abbildungen
zeigen eine glatte Oberfläche mit einer Oberflächenrauigkeit σ im quadratischen Mittel von lediglich
σ = 0,2 nm bzw. 0,3 nm. Im Vergleich dazu zeigen Schichten mit Ti-Überschuss (Abb. 7.19 (c)) Inseln
auf der Oberfläche und Sr-reiche Schichten (Abb. 7.19 (d)) Löcher und Risse in der Schicht. Letztere
Beobachtung gibt eine weitere Erklärung für die vergleichsweise geringe Dichte der Schichten mit
Sr-Überschuss, deren Ursache in der großen sterischen Ausdehnung der Sr(iPr3Cp)2-Moleküle liegen
könnte, welche eine homogene Chemisorption mit der Substratoberfläche behindert.
Ein nachträgliches Erhitzen der amorphen SrTiO3-Schichten führt zu einer Änderung der Mi-
krostruktur hin zu polykristallinen Schichten. Hierzu wurden die Schichten in einem Eurotherm
902-904 Heizsystem unter atmosphärischen Bedingungen mit einer Aufheiz- und Abkühlrate von
20 K/min auf die gewünschte Temperatur im Bereich von 400 ◦C bis 750 ◦C aufgeheizt und 4 h gehal-
ten. Eine in situ Kristallisation dieser Schichten, wie sie bei TiO2-Schichten auftritt (vgl.
Kapitel 7.1.2), ist auf Grund der anlagebedingten Temperaturlimitierung von 320 ◦C nicht möglich.
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(a) Pulsverhältnis Sr : Ti = 1 : 1, σ = 0,21 nm (b) Pulsverhältnis Sr : Ti = 1 : 2, σ = 0,30 nm
(c) Pulsverhältnis Sr : Ti = 1 : 3, σ = 0,25 nm. (d) Pulsverhältnis Sr : Ti = 4 : 1, σ = 0,27 nm.
(e) Pulsverhältnis Sr : Ti = 1 : 1 + Tp = 550 ◦C,
σ = 0,900 nm.
(f) Pulsverhältnis Sr : Ti = 1 : 1 + Tp = 600 ◦C,
σ = 0,43 nm.
Abb. 7.19: AFM-Aufnahmen der Oberflächenmorphologie stöchiometrischer SrTiO3-Schichten ((a) und (b)) und
SrxTiyOz-Proben mit (c) Ti- bzw. (d) Sr-Überschuss amorpher Struktur und einer Schichtdicke von je 10 nm. Die in (e)
und (f) dargestellten Proben wurden jeweils mit einem Pulsverhältnis von Sr : Ti = 1 : 1 abgeschieden und anschließend bei
(e) Tp = 550 ◦C und (f) Tp = 600 ◦C getempert.
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Ausgehend von den Ergebnissen in [85], wonach Sr-reiche SrxTiyOz-Schichten ab einer Tempera-
tur von Tp = 500 ◦C ex situ beginnen auszukristallisieren, wurde gleichermaßen auf Si-SiO2-Substraten
eine Temperserie stöchiometrischer Proben (Sr : Ti = 1 : 1) mit einer Schichtdicke zu je 30 nm
mittels GIXRD-Messungen (siehe Kapitel 6.1.3) untersucht und deren Reflektogramme in Abbil-
dung 7.20 zusammengestellt. Während für Tp = 530 ◦C noch keinerlei Reflexe messbar sind und die
Schicht somit als amorph einzustufen ist, treten für Tp = 545 ◦C die ersten typischen Reflexe für
SrTiO3 in Perowskit-Struktur auf (PDF: 00-0001-1018, ICSD: 65088 [279]), was diese Temperatur
als den Beginn der Kristallisation kennzeichnet. Ab einer Temperatur von 600 ◦C ändert sich die
Intensität der Reflexe nicht mehr, wie ein Vergleich mit einer bei Tp = 750 ◦C getemperten Probe
zeigt - ein Indiz für die vollständige Kristallisation der Schicht ab Tp = 600 ◦C ohne weiteres Korn-
wachstum. Zusätzlich sind, wie auch beim TiO2 (siehe Kapitel 7.1.2), Si-Reflexe des Substrats bei
2θ = 28,5◦, 47,3◦, 76,5◦ und 88,1◦ basierend auf Umweganregungen und dynamischen Streuvorgän-
gen zu erkennen (PDF: 01-070-5680, ICSD: 51688 [280]). Beide Effekte hängen stark von der Ori-
entierung des Si-Kristalls ab, die von Scan zu Scan variiert, was auch die sich ändernde Intensität
dieser Reflexe von Messung zu Messung erklärt. Neben den SrTiO3- und Si-Reflexen treten keinerlei
sekundäre Reflexe auf.
Abb. 7.20: GIXRD-Diffraktogramm einer SrTiO3-Temperserie (Sr : Ti = 1 : 1) zur ex situ Erzeugung polykristalliner
Schichten. Die Daten wurden der Übersichtlichkeit halber vertikal verschoben und deren unterschiedliche Temperaturen
gekennzeichnet. Beginnend bei 545 ◦C treten charakteristische SrTiO3-Reflexe auf, die durch rote Strich-Punkt-Linien
markiert sind (PDF: 00-0001-1018, ICSD: 65088 [279]) und deren Intensität ab 600 ◦C konstant bleibt. Die schwarz ge-
punkteten Linien markieren Reflexe des Si-Substrats (PDF: 01-070-5680, ICSD: 51688 [280]).
Die in Abbildung 7.19 (e) und (f) dargestellten AFM-Aufnahmen zeigen die Morphologie einer
bei Tp = 550 ◦C (e) bzw. Tp = 600 ◦C (f) ex situ getemperten SrTiO3-Probe (Sr : Ti = 1 : 1). Während
für die niedrigere Temperatur Risse zwischen den Kristalliten zu erkennen sind, zeigt die Oberfläche
der bei 600 ◦C getemperten Probe eine kontinuierlich polykristalline Schicht, die sich auch für höhere
Temperaturen im untersuchten Temperaturfenster nicht mehr verändert. Dieser Umstand deutet neben
der unveränderlichen Intensität der GIXRD-Reflexe ebenfalls auf eine vollständige Kristallisation der
Schichten hin.
Um die Bildung der Ruddlesden-Popper-Phasen in den Sr-reichen Schichten zu untersuchen, wur-
den zusätzlich Proben mit einem Sr : Ti Pulsverhälnis von 2 : 3 und 4 : 1 bei 660 ◦C getempert.
Allerdings konnten keinerlei Reflexe innerhalb der Reflektogramme, weder für SrTiO3 noch etwaige
Ruddlesden-Popper-Phasen, verzeichnet werden, was sowohl an der nachgewiesenen rissigen Struk-
7.2 ALD-Prozessoptimierung und Schichtcharakterisierung von SrTiO3 auf Si-Substraten 97
tur der Sr-reichen Schichten, als auch dem angenommenen Wasserstoffeinbau liegen kann.
7.2.7 SrTiO3-Abscheidung auf TiN-Substraten
Ebenso wie für die elektrischen Untersuchungen der TiO2-Schichten sollte auch für die Messungen
an SrTiO3-Schichten TiN als Bodenelektrode dienen. Im Hinblick auf die Abhängigkeit des GPC vom
gewählten Substrat wurde zusätzlich die Wachstumsrate für einige ausgesuchte SrxTiyOz-Schichten
unterschiedlicher Stöchiometrie auf TiN bestimmt und in Tabelle 7.5 zusammengefasst. Die Berech-
nung des GPC erfolgte aus SE-Daten nach Gleichung 7.1.
Tab. 7.5: Wachstumsraten (GPC) für SrxTiyOz-Schichten auf TiN in Abhängigkeit von der Stöchiometrie.
Sr : Ti Pulsverhältnis GPC (nm/Zyklus) GPC (nm/Zyklus)
auf TiN auf Si
1 : 2 0,101 ± 0,003 0,075 ± 0,001
1 : 1 0,094 ± 0,003 0,061 ± 0,001
1 : 3 0,089 ± 0,009 0,054 ± 0,002
1 : 8 0,070 ± 0,002 0,053 ± 0,002
Wie auch bei TiO2, sind die Wachstumsraten für SrxTiyOz-Schichten auf TiN größer als auf Si.
Die Ursache dafür liegt in der elektrischen Beschaffenheit des Substratmaterials und wurde bereits in
Kapitel 7.1.5 diskutiert. Die Dicke der TiN-Schicht betrug ebenfalls 50 nm und wurde dem Si-SiO2-
Modell beigefügt. Entsprechend erfolgte die Auswertung nach der in Kapitel 7.1.5 beschriebenen
Vorgehensweise für TiO2-Schichten. Auch die optischen Konstanten für SrxTiyOz verhalten sich un-
abhängig vom Substrat.
Um kristalline Strukturen auf TiN erzeugen zu können, wurden die Proben zunächst wieder un-
ter atmosphärischen Bedingungen getempert. Allerdings ist eine Überschreitung von Tp = 500 ◦C
nicht möglich, da sich für höhere Temperaturen das TiN-Substrat zersetzt, wie am Beispiel einer
bei 550 ◦C getemperten Probe (grau) in Abbildung 7.21 demonstriert ist. Zwar sind SrTiO3-Reflexe
deutlich zu erkennen, jedoch sind an den Positionen der TiN-Referenzlinien keine Reflexe auszuma-
chen und obendrein zusätzliche Reflexe zu sehen, welche auf die Zersetzung des TiN zurückzufüh-
ren sind. Auf eine genaue Zuordnung wurde an dieser Stelle verzichtet, da sie keinerlei Nutzen für
die weiteren Untersuchungen darstellt. Um eine Reaktion des TiN mit der atmosphärischen Umge-
bung während des Temperns zu vermeiden, wurden die Schichten in einem Solaris Rapid Thermal
Processing (RTP) System unter N2-Atmosphäre je 5 min getempert, wodurch eine Stickstoffdiffusi-
on aus dem Substrat in die Umgebung unterdrückt wird. Die Aufheizrate betrug dabei 30 K/s und
die Abkühlrate 20 K/s. Dank dieses Temperverfahrens kann SrTiO3 auch auf Tp > 500 ◦C geheizt
werden, ohne dass sich die TiN-Schicht zersetzt, wie aus den beiden Reflektogrammen (türkis und
lila) in Abbildung 7.21 für Tp = 550 ◦C bzw. 700 ◦C hervorgeht. Sämtliche Reflexe können entwe-
der SrTiO3 (PDF: 00-0001-1018, ICSD: 65088 [279]), TiN (PDF: 01-074-8388, ICSD: 152807 [262]
oder Si (PDF: 01-070-5680, ICSD: 51688 [280]) zugeordnet werden, wodurch keine Fremdphasen
auszumachen sind. Wie schon auf Si-Substraten nachgewiesen werden konnte, findet bei 550 ◦C be-
reits eine Kristallisation statt, welche jedoch erst bei höheren Temperaturen zu einer vollständig po-
lykristallinen Schichtausbildung führt. Im Fall des TiN-Substrates liegt die Temperatur, bei welcher
sich die Intensität der SrTiO3-Reflexe nicht mehr ändert, bei Tp = 700 ◦C.
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Abb. 7.21: GIXRD-Diffraktogramm für SrTiO3-Schichten (Sr : Ti = 1 : 1), die auf TiN getempert wurden, um kristalline
Schichten zu erzeugen. Die Daten wurden der Übersichtlichkeit halber vertikal verschoben und deren unterschiedliche
Temperaturen gekennzeichnet. Es ist die Temperung bei 550 ◦C (grau) unter atmosphärischen Bedingungen gezeigt sowie
bei 550 ◦C (türkis) und 700 ◦C (lila) in einem RTP-Ofen unter N2-Atmosphäre. Für alle aufgenommenen Reflektogramme
treten charakteristische SrTiO3-Reflexe auf, die durch rote Strich-Punkt-Linien markiert sind (PDF: 00-0001-1018, ICSD:
65088 [279]). Die schwarz gepunkteten Linien markieren Reflexe des Si-Substrats (PDF: 01-070-5680, ICSD: 51688 [280])
und die rosa gestrichelten Linien TiN-Reflexe (PDF: , ICSD: 152807 [262]). Nicht zugeordnete Reflexe der 550 ◦C-Probe
(grau) resultieren aus der Zersetzung des TiN.
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8 Elektrische Charakterisierung und
Untersuchung des resistiven
Schaltverhaltens von TiO2 und SrTiO3
In diesem Kapitel werden sowohl die elektrischen Eigenschaften als auch das resistive Schaltver-
halten von TiO2 und SrxTiyOz-Schichten diskutiert. Zu diesem Zweck wurden eigens MIM-Kon-
densatorstrukturen entwickelt, deren Aufbau im nachfolgenden Unterkapitel erläutert wird. Als Elek-
trodenmaterialien wurden TiN als Boden- und Au als Deckelektrode eingesetzt. Für die in der Li-
teratur beschriebenen MIM-Variationen, wie beispielsweise Pt/TiN [281], Pt/Nb:SrTiO3 [282], Pt-
Ti/Au [283] oder Ti/Nb:SrTi3 [242] für SrTiO3-Schichten oder auch Au/Ti [163], Pt/Ru und Al/Ru
[164], Au/Pt [284] oder Pt/Al [285] für TiO2-Proben, befindet sich entweder mindestens ein sauer-
stoffaffines Material im System oder beide inerten Elektroden sind gleich gewählt [244,284,286,287].
Durch die Sauerstoffaffinität von Elektrodenmaterialien wie Pt, Ti oder Al reagieren diese mit dem
Sauerstoff der Oxidschicht oder geben diesen, wie im Fall von Pt, auch an die Umgebung ab. So ent-
stehen zusätzliche Leerstellen im Oxid. Zwar ist eine höhere Konzentration an Sauerstoffleerstellen
im Volumenmaterial für das resistive Schalten unter Umständen von Vorteil, jedoch verhindern solche
Vorgänge die Untersuchung der Auswirkung rein intrinsischer Defekte auf das Schaltverhalten. Mit
dem Ziel solche Informationen zu erlangen, wurden für die in Kapitel 8 und 9 vorgestellten Ergeb-
nisse die beiden Metalle TiN und Au gewählt. Beide sind inert, d.h., sie reagieren weder mit dem
Sauerstoff aus dem Oxid, noch mit Komponenten aus der Umgebung. Außerdem wurden die Metalle
wegen ihrer Austrittsarbeiten gewählt, um über unterschiedliche Kontaktarten eine Asymmetrie im
System und so einen Sauerstoffgradienten im Oxid zu schaffen. Nicht zuletzt wurde eine derartige




Die Herstellung des Kondensator-Schichtstapels erfolgte in mehreren Teilprozessen im Zentralen
Reinraumlabor der TU Bergakadmie Freiberg. Die Übersicht in Abbildung 8.1 fasst die einzelnen
Schritte zusammen, welche im Folgenden näher erläutert werden.
Als Substrat für die Schichtstapelherstellung wurden p-dotierte Si-Wafer mit einer Leitfähigkeit
von 1,2 mΩcm - 1,6 mΩcm verwendet. Auf der Oberfläche des Wafers befindet sich natives SiO2, das
laut SE-Messungen 2,5 nm± 0,2 nm dick ist. Zunächst wurden die Wafer mit Unterstützung von Frau
I. Stein (TU Bergakademie Freiberg) einer RCA-Reinigung nach [288] unterzogen, um Verunreini-
gungen und Partikel zu entfernen. Da Silizium eine eigene, wenn auch geringe Leitfähigkeit besitzt,
wurde durch thermische Oxidation in einem Trockenofen 92 nm thermisches SiO2 auf den Si-Wafern
erzeugt und somit eine vollständige Abgrenzung des Si von der darauf abzuscheidenden Bodenelek-
trode gewährleistet. Die Temperatur wurde dabei auf 1000 ◦C eingestellt. Die Haltezeit betrug 3 h und
die Aufheiz- und Abkühlrate 10 K/min.
Als nächster Schritt folgte die Abscheidung der Bodenelektrode. Hierfür wurde TiN an einem au-
tomatischen und modularen Ultrahochvakuum- (UHV) Sputtersystem der Firma BESTEC im direct-
current- (DC) Magnetron-Modus durch reaktives Sputtern erzeugt. Die Optimierung und Charakte-
risierung der TIN-Schichten hinsichtlich elektrischer Leitfähigkeit erfolgte innerhalb der Bachelor-
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Abb. 8.1: Teilprozesse zur Herstellung eines Kondensator-Schichtstapels.
arbeit von Herrn V. Garbe an der TU Berakademie Freiberg [289]. Die Schichten wurden mittels
DC-Diodensputtern mit einer Sollleistung von 400 W und einer Substrattemperatur von 450 ◦C abge-
schieden. Der N2-Fluss betrug 4 sccm und der Ar-Inertgasfluss 8,1 sccm. Bei einer Sputterdauer von
982 s wurden 100 nm dicke TiN-Schichten hergestellt.
Auf die Bodenelektrode wurden die Oxidschichten mittels des unter Kapitel 3 beschriebenen ALD-
Verfahrens abgeschieden. Während der N2-Spülgasfluss für TiO2-Abscheidungen konstant bei
20 sccm lag, wurde er für SrxTiyOz zwischen 10 sccm und 30 sccm eingestellt. Der Eingangsdruck
für N2 und Druckluft lag bei 2,0 bar bzw. 5,5 bar. Ausführungen zu den Prozessparametern sind in
Kapitel 7.1.1 für TiO2 und Kapitel 7.2.1 für SrTiO3 nachzulesen. Die erzeugten Isolatorschichten
wurden für TiO2 in verschiedenen Schichtdicken und Strukturen und für SrTiO3 in verschiedenen
Schichtdicken und Zusammensetzungen abgeschieden.
Nachdem die Probenoberfläche mit dem Haftvermittler Hexamethyldisilazan (HMDS) bei 90 ◦C
behandelt wurde, folgte im Anschluss die Abscheidung und Strukturierung der Deckelektroden mit-
tels optischer Lift-off Lithografie unter Verwendung des Umkehrlacks AZ 5214 E. Während des
anschließenden pre-bake (auch soft-bake genannt) wird der Lack zunächst bei 90 ◦C ausgeheizt,
dann mit der gewählten Fotomaske kontinuierlich belichtet und nochmals bei nun 135 ◦C ausgeheizt
(hard-bake). Daraufhin findet eine gepulste Floot-Belichtung statt, gefolgt von der Entwicklung des
Lacks mit 2,38 %iger Tetramethylammoniumhydroxid-Lösung (TMAH). Schließlich wird der Lack
mit deionisiertem Wasser gespült und trockengeschleudert. Abbildung 8.2 zeigt einen Chip mit dem
verwendeten Maskenlayout. Sämtliche Lithografie-Schritte wurden von Dr. R. Otto durchgeführt. Ei-
ne detaillierte Vorgehensweise der angewendeten Lithografieprozedur ist unter [290] nachzulesen.
Die entstandene umgekehrt-trapezförmige Struktur des Lacks erlaubt die Abscheidung definier-
ter rechteckiger Deckelektroden beim nachfolgenden Aufdampfen des Elektrodenmaterials. Hierzu
wurde Au an einem BOC Edwards Auto 306-Verdampfersystem mittels Widerstandsverdampfen bei
einem Druck von 1,44 · 10-6 mbar und einer Stromstärke von 2,4 A mit einer Rate von 0,15 nm/s
abgeschieden. Die Proben wurden mittels Kaptonband auf dem Probenhalter befestigt und über der
Metallquelle im Abstand von etwa 0,5 m angebracht. Das Kaptonband diente dabei nicht nur der
Befestigung der Proben, sondern insbesondere auch der Abdeckung der Probenecken, wodurch diese
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Abb. 8.2: Abbildung eines Chips des zur Lithografie verwendeten Maskenlayouts.
nicht mit Au bedeckt und für den späteren Ätzschritt verwendet werden können. Da Au nur mäßig auf
Oxidschichten haftet, wird häufig eine zusätzliche, ca. 5 nm dicke Ti-Haftschicht verwendet. Da Ti
jedoch sauerstoffaffin ist, zieht es Sauerstoff aus dem darunter liegenden Oxid und oxidiert zu TiOx,
was die Zusammensetzung der zu untersuchenden Oxidschicht nachhaltig verändert. Die Oxidation
einer Elektrode bei gleichzeitiger Reduktion des Oxids wird auch genutzt, um resistives Schaltever-
halten in Metalloxiden zu erzeugen [168, 291, 292]. In dieser Arbeit sollten jedoch die durch Ionen-
implantation erzeugten Stöchiometriemodifikationen und deren Einfluss auf das resistive Schalten
untersucht werden. Daher wurde eine Modifikation der Oxidschicht durch das Elektrodenmetall be-
wusst vermieden und sämtliche in der Arbeit vorgestellten Ergebnisse mit reinen Au-Deckelektroden
durchgeführt. Um eine bessere Haftung des Edelmetalls auf der Oxidschicht zu gewährleisten, wur-
de die Substratoberfläche zunächst auf 100 ◦C aufgeheizt und somit adsorbierte Luftfeuchtigkeit von
der Oberfläche entfernt. Während der Bedampfung ist darauf zu achten, dass sich das Substrat nicht
auf Temperaturen von T > 120 ◦C aufheizt, da sich der Fotolack sonst in das Substrat einbrennt und
beim anschließenden Lift-off nicht mehr entfernt werden kann. Die Dicke der Au-Schichten betrug
100 nm ± 1 nm.
Im vorletzten Herstellungsschritt wurde durch Lift-off der Umkehrlack nasschemisch mit
N-Methyl-2-pyrrolidon-Lösungsmittel (NMP) in einem auf 50 ◦C aufgeheizten Wasserbad wieder
entfernt. Letzte Lackreste können gegebenenfalls mit Ultraschall entfernt werden. Nach Abspülen
des Lösungsmittels mit destilliertem Wasser wurden die Proben mit N2 getrocknet, um Wasserrück-
stände zu vermeiden.
Für elektrische Messungen ist es erforderlich sowohl die Deck- als auch die Bodenelektrode mit
den Nadeln der Messapparatur zu kontaktieren. Da die Bodenelektrode jedoch vollständig mit der
Oxidschicht bedeckt ist, musste abschließend noch ein Ätzschritt zur Freilegung des TiN durchge-
führt werden, welches unter dem Oxid lieg. Wie bereits erwähnt, wurden hierfür die Probenecken
während des Bedampfens mit Kaptonband abgeklebt, um eine Bedampfung mit Au zu vermeiden.
Als Ätzmittel diente 40 %ige Fluorwasserstoff-Lösung (HF). Diese Säure ermöglicht es durch das
Oxid durchzuätzen, während das metallische TiN nicht angegriffen wird. Für die Rückätzung poly-
kristalliner Proben musste HF zusätzlich auf 90 ◦C aufgeheizt werden, um durch die Oxidschicht zu
gelangen. Als Resultat der beschriebenen Prozedur entsteht ein Schichtstapel in Form eines Konden-
sators, wie er in Abbildung 8.3 dargestellt ist.
Schichtstapel des zur elektrischen Charakterisierung hergestellten Kondensators. Rechts sind die Herstellungs-
verfahren der einzelnen Lagen angegeben.
Zunächst wurden TiO2-Schichten unterschiedlicher Struktur und Schichtdicke elektrisch untersucht.
Dafür wurden vollständig amorphe Schichten (TS = 150 ◦C), teilweise Anatas kristallisierte Schichten
(TS = 200 ◦C und 250 ◦C) und vollständig kristallisierte Schichten in Anatas-Struktur (TS = 300 ◦C)
untersucht. Ihre Herstellung bei unterschiedlichen Substrattemperaturen und die resultierenden opti-
schen Eigenschaften wurden bereits in Kapitel 7.1 erläutert und ausgewertet.
Abbildung 8.4 (a) zeigt die I-U-Kennlinien für TiO2-Schichten unterschiedlicher Substrattemperatur
und damit einhergehend unterschiedlicher Mikrostruktur. Für amorphe Schichten (TS = 150 ◦C) und
jene mit beginnender Auskristallisierung (TS = 200 ◦C) ist ein typisches Schottky-Dioden-Verhalten
zu sehen. Die Stromdifferenz der Hysterese in Vorwärts- und Rückwertsrichtung desselben Span-
nungsastes wird hier in Zusammenhang mit der Ladung des Kondensators gesetzt. Der Spannungs-
ast in Richtung positiv angelegter Spannung, der Sperrrichtung (engl. reversed-bias direction), wird
durch eine Schottky-Barriere dominiert, während in negativer Spannungsrichtung, der Durchlass-
richtung (engl. forward-bias direction), die Leitfähigkeit des Halbleiters dominiert. Ausgehend von
den Literaturwerten der Austrittsarbeiten (WAu: 5,1 eV - 5,4 eV [105, 106], WTiO2: 4,1 eV - 4,45 eV
[107–109], WTiN = 4,0 eV [113, 114]) kann dieses Verhalten durch einen Schottky-Kontakt am Au-
TiO2-Interface und einen ohmschen Kontakt am TiO2-TiN-Übergang erklärt werden. Ein derartiges
Diodenverhalten ist bei TS = 250 ◦C und TS = 300 ◦C nicht mehr nachweisbar. Zwar lässt sich auch für
diese beiden Proben ein Stromunterschied zwischen den beiden Spannungsästen ausmachen, jedoch
sinkt er deutlich mit zunehmender Substrattemperatur und damit mit steigendem Anteil kristalliner
bzw. fallendem Anteil amorpher Strukturen in den Schichten.
In Abhängigkeit von der Ausprägung ihres Kristallisationsgrades unterscheiden sich die Proben
weiterhin für beide Spannungsrichtungen in ihrer Stromstärke. Während die amorphe Probe die nied-
rigste Leitfähigkeit aufweist, liegt jene der vollständig kristallisierten Probe für Spannungen zwischen
-0,5 V und +0,5 V am höchsten. Es ist bekannt, dass Leckströme über Korngrenzen fließen [67]. Da
mit zunehmendem Kristallisationsgrad auch die Anzahl der auskristallisierten Körner im TiO2 steigt,
könnte dies zunächst den Anstieg des effektiven Leckstroms erklären. Dem entgegen sprechen je-
doch Untersuchungen des Leckstroms an amorphen und ex situ aus diesen getemperten polykris-
tallinen Schichten, welche dieselben Leitfähigkeiten aufweisen. Ein vergleichbares Verhalten konn-
te auch in der Masterarbeit von J. Dietel [293] für Al-dotierte TiO2-Schichten beobachtet werden.
Mit zunehmendem Grad der Dotierung wurde eine Amorphisierung der ursprünglich polykristalli-
nen Schichten erzeugt, während die Leitfähigkeit zunächst unverändert blieb. Weitere Ausführungen
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(a) I-U-Kennlinien. (b) Leckstrom und Permittivität.
Abb. 8.4: Darstellung der (a) Leckstromkurven und (b) deren zugehörigen Stromstärken I bei 0,5 V und Permittivität εr
bei 1 kHz für TiO2-Schichten mit einer Schichtdicke von 17,0 nm ± 0,7 nm in Abhängigkeit von der Substrattemperatur
und damit einhergehend unterschiedlicher Mikrostruktur.
hierzu folgen in Kapitel 9.1.2. Korngrenzen bestimmen allerdings im Wesentlichen die Reproduzier-
barkeit der I-U-Kennlinien, weshalb sich Kennlinien amorpher Schichten besser reproduzieren lassen
als jene polykristalliner Proben. Zusätzlich spielen die Qualität der Kontakte, die Kontaktnadeln und
die Kontaktierung an sich eine nicht zu vernachlässigende Rolle für die Reproduzierbarkeit.
Eine weitere Erklärung bezüglich des Leckstroms bezieht sich auf die Höhe der Substrattemperatur
während des Herstellungsprozesses. Je höher sie liegt, desto mehr Verunreinigungen werden während
der Abscheidung in eine Schicht eingebaut, die ihrerseits auch zu einer Erhöhung des Leckstroms
beitragen. Für TiO2 konnte das speziell für Stickstoffeinlagerungen in amorphen und polykristallinen
Schichten mittels XPS-Messungen im Rahmen der Bachelorarbeit von T. Moebus [99] nachgewie-
sen werden. Auch ein Zusammenhang zur Oberflächenrauigkeit Rms (engl. root mean square) der
Schichten ist laut [294] auszumachen, wonach mit steigender Rauigkeit auch der Leckstrom einer
Schicht infolge einer starken Erhöhung des effektiven elektrischen Feldes steigt. Für die vorliegenden
Schichten erhöht sich der Rms-Wert mit steigender Substrattemperatur von 0,32 nm für TS = 150 ◦C
über 1,05 nm für TS = 250 ◦C auf 1,90 nm für TS = 300 ◦C, was zusätzlich den ansteigenden Leckstrom
erklärt.
Aus den 5 I-U-Kennlinien in Abbildung 8.4 (a) wurde der Leckstrom I bei einer Spannung von
0,5 V ermittelt und in Darstellung (b) aufgetragen. Die Datenpunkte verdeutlichen den Anstieg des
Leckstroms mit zunehmender Auskristallisierung. Zusätzlich sind die Permittivitäten εr bei einer Fre-
quenz von 1 kHz in Abhängigkeit von der Substrattemperatur TS gezeigt. Im Vergleich zum Leckstrom
ist für die Permittivität zunächst keine eindeutige Tendenz auszumachen. Es ist allerdings zu erken-
nen, dass amorphe Schichten erwartungsgemäß eine geringere Permittivität aufweisen als kristalli-
ne und teilkristalline Schichten. Während εr unter Berücksichtigung der Fehlergrenzen für die bei-
den Proben höherer Substrattemperatur gleiche Werte von etwa 8,6 zeigt, liegt εr für TS = 200 ◦C
mit 24,1 bei deutlich höheren Werten. In [156] und [295] wurde gezeigt, dass die Größe der Kör-
ner eine wichtige Rolle spielt. Am Beispiel von BaTiO3 wurde demonstriert, dass für Korngrößen
im Nanometerbereich εr mit steigender Korngröße zunimmt. Um diese Aussage mit den vorliegen
Proben zu vergleichen, wurde die Größe der Körner in den drei polykristallinen Proben näherungs-
weise mittels der Scherrer-Formel (siehe Formel 6.6) berechnet. Für die 200 ◦C-Probe ergibt sich
somit eine Korngröße von 5,1 nm. Für die 250 ◦C-Probe liegt sie bei 8,3 nm und für vollständig
kristallisierte Proben TS = 300 ◦C ergibt sich ein Wert von 9,1 nm. Zwar sind die absoluten Wer-
te nur als Näherungen zu betrachten, jedoch zeigt die Wertetendenz, dass die Korngrößen mit stei-
gender Substrattemperatur zunehmen. Daraus folgt, dass entgegen den Beobachtungen in [295] die
Permittivität zunächst mit zunehmender Korngröße abfällt und anschließend konstant bleibt, wes-
halb ein zusätzlicher Effekt eine Rolle spielen muss. Solch ein weiterer Erklärungsansatz bezieht
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sich auf Stress durch interne Spannungen in den Proben, hervorgerufen durch die Auskristallisie-
rung, welche nachweislich bei 200 ◦C in den Schichten einsetzt (siehe Kapitel 7.1.2). So induzier-
ter Stress führt in Anlehnung an [296] und [297] zu erhöhten Permittivitätswerten. Auch in der bei
TS = 250 ◦C erst teilweise kristallisierten Probe ist von einem hohen Stresslevel auszugehen, wie in
Abbildung 7.5 (a) anhand der Risse in den Kristalliten deutlich zu sehen ist. Mit zunehmender Aus-
kristallisierung sinkt auch der Stresslevel in den Proben wieder, was den verringerten εr-Wert erklärt.
Die Tatsache, dass sich die Permittivität für eine vollständig kristallisierte Probe nicht mehr ändert,
hängt wahrscheinlich damit zusammen, dass zwar die induzierten Spannungen weiter abnehmen, sich
dem entgegen jedoch die zunehmende Korngröße auswirkt.
Nach Gleichung 6.21 sollte die Permittivität bei sich ändernder Kapazität unabhängig von der
Schichtdicke sein, jedoch konnte in der Literatur für sehr kleine Schichtdicken mehrfach eine ent-
sprechende Abhängigkeit nachgewiesen werden, ehe εr ab einer bestimmen Schichtdicke konstant
bleibt [154, 298–301]. In vielen Punkten weicht das Verhalten von dünnen Schichten mit Dicken
von d < 1 µm von den Eigenschaften dickerer Proben ab. Eigenschaften der Oberfläche und des
Substrats gewinnen zunehmend an Bedeutung. Da die gemessenen Werte der Permittivitäten im Ver-
gleich zu den Literaturwerten amorpher und Anatas-TiO2-Schichten relativ gering sind, wurde die
Abhängigkeit der Werte von der Schichtdicke geprüft. Während beispielsweise die Schichtdicke von
Anatas-Rutil-TiO2-Mixschichten in [145] 40 nm beträgt, liegen jene der für Abbildung 8.4 verwen-
deten Proben mit d = 17,0 nm ± 0,7 nm bei etwas weniger als der Hälfte. In Abbildung 8.5 ist die
Permittivität für amorphe TiO2-Schichten unterschiedlicher Schichtdicke aufgetragen. Die ermittel-
ten Fehler sind so klein, dass sie größtenteils in den Datenpunkten liegen. Zunächst ist eine starke
Abhängigkeit der Permittivität von der Schichtdicke zu beobachten. Während εr für eine 16 nm dicke
Schicht nur bei 6,0 liegt, ist der Wert für eine Probe mit 34 nm Dicke auf 67,7 linear angestiegen.
In [156] wird die Einstellung eines konstanten εr-Wertes mit zunehmender Schichtdicke am Beispiel
unterschiedlicher (Ba,Sr)TiO3- und SrTiO3-Schichten gezeigt. Eine solche Beobachtung konnte für
hiesige Schichten bis hin zu einer Schichtdicke von 150 nm allerdings nicht gemacht werden. Für
noch größere Schichtdicken kann ein solcher Effekt jedoch nicht ausgeschlossen werden. Als mög-
liche Ursachen werden in der Literatur unterschiedliche Gründe genannt. Insoweit die Permittivität
eine Funktion der Zusammensetzung und unabhängig von der Schichtdicke ist, kann sich beispiels-
weise eine Grenzfläche mit niedrigem εr zwischen Oxid und Elektrode ausbilden [155]. Je dicker
die Oxidschicht im Vergleich zur gebildeten Zwischenschicht ist, desto geringer sollte auch der Ein-
fluss letzterer auf das Oxid sein, geht man von zwei in Reihe geschalteten Kondensatoren aus, was
wiederum konstante εr-Werte höherer Schichtdicken begründen würde. Die Ausbildung einer Zwi-
schenschicht durch eine Reaktion der Oxid- mit der Elektrodenschicht sollte jedoch auf Grund der
beiden inerten Elektrodenmaterialien ausgeschlossen werden können. Dasselbe gilt für eine Ände-
rung der Defektchemie an besagtem Interface oder intrinsische Effekte [302,303]. Eine Minimierung
der Dichte sehr dünner Schichten würde elektrisch denselben Effekt haben wie eine Grenzregion. Des
Weiteren könnte eine mögliche Begrenzung der mittleren Weglänge der Phononen im Halbleitermate-
rial durch die Schichtdicke einen Einfluss auf die Permittivität haben [156]. Prinzipiell könnten auch
mechanische Spannungen eine Rolle spielen [156]. Entsprechend sollten unterschiedliche Substra-
te auch verschiedene thermische Ausdehnungskoeffizienten (αt) in den Oxiden auslösen. Vergleicht
man allerdings die Kurven aus [299], [300] und [301] für SrTiO3-Schichten miteinander, so sind sie
qualitativ gleich, obwohl verschiedenste Elektrodenmaterialien (Si/TaOx/Pt, Saphier/Pd und MgO/Pt)
verwendet wurden, die zu unterschiedlichen αt-Werten in den SrTiO3-Schichten führen. Da es sich
hier um amorphe Schichten handelt, kann ein Effekt, beruhend auf unterschiedlichen Korngrößen,
ausgeschlossen werden. Ebenso wie eine der genannten Erklärungen den Grund für die Schichtdi-
ckenabhängigkeit der Permittivität liefern kann, ist auch eine Kombination aus zwei oder mehreren
Effekten denkbar.
Abgesehen von der Permittivität ist in Abbildung 8.5 auch der Leckstrom in Sperrrichtung bei
0,5 V gegen die Schichtdicke aufgetragen. Entgegen der Annahme, dass der Leckstrom mit zuneh-
mender Schichtdicke sinkt, da der Widerstand steigen sollte, ist zunächst ein Anstieg des Sperrstroms
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mit zunehmender Schichtdicke zu beobachten, ehe er für Schichtdicken von d > 100 nm konstant
bleibt. Wäre dies auf einen Volumeneffekt zurückzuführen, müsste der spezifische Widerstand für
ein homogenes Material konstant sein, was jedoch nicht der Fall ist. Ein reiner Elektrodeneffekt
kann jedoch auch ausgeschlossen werden. Da sich im homogenen Material die Grenzschicht nicht
ändern sollte, müsste der Leckstrom unabhängig von der Schichtdicke sein. Entsprechend wird eine
Veränderung im Oxid vermutet. Diese könnte auf einem erhöhten Einbau von Stickstoff in dickeren
Schichten während des ALD-Prozesses zurückzuführen sein. Eine solche Beobachtung wurde bereits
in der Vorarbeit von T. Moebus [99] gemacht. Durch die anwesenden Stickstoffbindungen werden zu-
sätzliche Donatorzustände in Form von Sauerstoffvakanzen im Oxid induziert [304]. Hierfür spricht
die Abnahme der optischen Bandlücke mit zunehmender Schichtdicke, die mittels SE-Messungen an
amorphen Schichten ermittelt wurde. Die zusätzlichen Defektzustände nahe der Leitungsbandkante
führen zu einer Reduzierung der effektiven Bandlücke, die wiederum zu einem höheren Leckstrom
führt und somit dessen Tendenz in Abbildung 8.5 erklärt. Bezogen auf später diskutierte Ergebnisse
bezüglich des Leitungsmechanismus (siehe Kapitel 8.2.2) wird davon ausgegangen, dass sich diese
Defekte im Volumen befinden und nicht ausschließlich an der Oxid-Metall-Grenzfläche.
Abb. 8.5: Leckstrom I bei 0,5 V und Permittivität εr bei 1 kHz als Funktion der Schichtdicke amorpher TiO2-Proben
(TS = 150 ◦C).
8.2.2 Leitungsmechanismus des Leckstroms
Neben einer möglichen ionischen Leitung erfolgt der Ladungstransport in Oxiden durch die in Tabel-
le 4.1 aufgelisteten elektrischen Effekte. Direktes Tunneln kann dabei von vornherein ausgeschlossen
werden, da die Schichtdicke aller Oxide bei d > 4 nm liegt (siehe Kapitel 4.2.1 [135]), weshalb es
auch keine Erwähnung in der Tabelle findet. Jeder der aufgelisteten Mechanismen weist eine cha-
rakteristische Strom-Spannungs- und Strom-Temperatur-Abhängigkeit auf. Zunächst wurde erstere
anhand linearer Kurvenanpassung für alle in dieser Arbeit vorgestellten Proben an den gemessenen
I-U-Leckstromkurven überprüft. Am Beispiel einer 34 nm dicken amorphen TiO2-Schicht, die auch
als Ausgangsprobe für die in Kapitel 9.1 diskutierten implantierten Proben dient, soll dies im Fol-
genden einmal ausführlich demonstriert werden. In Abbildung 8.6 ist die Leckstromkurve der TiO2-
Schicht im Spannungsbereich von -0,6 V bis 0,6 V dargestellt. Der rot markierte Strang kennzeichnet
den zur Auswertung verwendeten Kurvenverlauf, bei dem es sich um die Durchlassrichtung, begin-
nend bei 0 V hin zu -0,6 V, handelt.
Für jeden Leitungsmechanismus wurden entsprechend der erwarteten Strom-Spannungs-
Abhängigkeiten (siehe Tabelle 4.1) Abbildungen erstellt und die möglichen linearen Bereiche an-
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Abb. 8.6: Leckstrom einer 34 nm dicken amorphen TiO2-Probe. Der rot markierte Bereich kennzeichnet den zur Auswer-
tung des Leitungsmechanismus verwendeten Kurvenabschnitt in Durchlassrichtung.
gepasst. Wie in Abbildung 8.7 (a) und (b) zu erkennen ist, ist ein entsprechender Bereich für den
SCLC- sowie den Hopping-Mechanismus nicht auszumachen. Die angegebenen quadratischen Kor-
relationskoeffizienten von R2 = 0,883 (SCLC) und R2 = 0,866 (Hopping) unterstreichen dies. Die bei-
den Tunneleffekte Fowler-Nordheim (c) und defektunterstütztes Tunneln (d) mit R2 = 0,983 bzw.
R2 = 0,989 lassen sich insofern ausschließen, als dass die lineare Kurvenanpassung einer Poole-
Frenkel-Darstellung (f) mit R2 = 0,9973 eine deutlich bessere Übereinstimmung im selben Span-
nungsbereich zeigt. Dass dessen linearer Kurvenanpassungsbereich nicht bis hin zu noch kleineren
Spannungen reicht, kann auf einen Relaxationsstrom zurückgeführt werden, durch welchen die Kur-
venform verfälscht wird. Für dessen Nachweis wurden I-U-Kennlinien der Leckstromkurve einer
34 nm dicken, mit F = 2 · 1013 Ionen/cm2 Kr+-implantierten, amorphen Probe bei unterschiedlichen
delay-Zeiten aufgenommen. Die Ergebnisse sind in Abbildung 8.8 für vier verschiedene Zeiten dar-
gestellt. Es ist zu erkennen, dass bis hin zu 5 s ein Kurven-Offset vorliegt und somit eine Verfälschung
der Daten durch Relaxation innerhalb der Probe angenommen werden kann, die sich jedoch nicht auf
den bestimmten Leitungsmechanismus auswirkt. Vor allem zeigt sich der Einfluss der delay-Zeit für
implantierte und unimplantierte Proben bei einem Stromfluss nahe 0 V in Form einer Reduzierung
des ohmschen Parallelstroms. Der ansteigende Strom mit steigender delay-Zeit erklärt sich über die
zusätzlichen Energieverluste, die durch die Ausrichtung der Dipole in der Schicht im elektrischen
Feld entstehen und somit nicht für die elektrische Leitung zur Verfügung stehen.
Für U ≤ 0,4 V ist in (e) eine Schottky-Abhängigkeit mit R2 = 0,9980 zu erkennen. Da die Mess-
daten für U ≤ 0,3 V innerhalb des Rauschens liegen, konnten hier nur vergleichsweise wenige Mess-
punkte angepasst werden. Jedoch zeigt eine 16 nm dicke amorphe TiO2-Probe ohne verrauschte Da-
ten ebenfalls einen deutlich linearen Zusammenhang für eine Schottky-Kurvenanpassung im Bereich
0,15 V - 0,4 V, wie nachfolgend aus Abbildung 8.10 (a) hervorgeht. Aus den Kurvenanpassungen der
I-U-abhängigen Kennlinien lässt sich schlussfolgern, dass der Leckstrom für U ≤ 0,4 V auf Schottky-
Emission und für größere Spannungen hauptsächlich auf Poole-Frenkel-Emission beruht. Dabei ist
davon auszugehen, dass jeweils beide Effekte für den gesamten Spannungsbereich vorliegen, jedoch
zunächst Schottky-Emission überwiegt, während mit steigender Spannung der Feldeinfluss zunimmt
und so die Poole-Frenkel-Emission verstärkt. Entsprechend findet ein Wechsel von einem zunächst
elektrodendominierten Leitungsmechanismus zu einem volumendominierten Effekt statt.
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(a) SCLC. (b) Hopping.
(c) FNT. (d) TAT.
(e) Schottky-Emission. (f) Poole-Frenkel-Emission.
Abb. 8.7: Darstellung unterschiedlicher Strom-Spannungs-Abhängigkeiten in Durchlassrichtung nach Tabelle 4.1 für ver-
schiedene elektrische Leitungsmechanismen am Beispiel einer 34 nm dicken TiO2-Probe. Zusätzlich sind die quadratischen
Korrelationskoeffizienten R2 der rot markierten linearen Kurvenanpassungen angegeben.
Um diese Behauptung zu unterstützen, wurden ergänzend temperaturabhängige Messungen durch-
geführt. Liegt ein Leitungsmechanismus in einer Schicht vor, so müssen die entsprechenden linea-
ren Abhängigkeiten sowohl in den Strom-Spannungs-Kennlinien als auch den Strom-Temperatur-
Kennlinien auftreten. Die Messungen fanden im Temperaturbereich von 20 ◦C bis 100 ◦C in
10 K-Schritten statt. Hopping und SCLC konnten bereits eindeutig anhand der Strom-Spannungs-
Auftragungen ausgeschlossen werden. In Abbildung 8.9 ist entsprechend Tabelle 4.1 die Strom-
Temperatur-Abhängigkeit zum einen bei einer Spannung von (a) U = 0,2 V und zum anderen bei
(b) U = 0,5 V dargestellt. Darstellung (a) zeigt einen linearen Anstieg des Stroms ab T = 60 ◦C in-
nerhalb der Messtoleranz, was auf einen durch Schottky-Emission dominierten Bereich hindeutet.
Die Tatsache, dass bei geringeren Temperaturen keine Stromänderung zu verzeichnen ist, lässt den
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Schluss zu, dass hier die thermische Aktivierungsenergie zu gering ist, um einen entsprechenden
Effekt zu beobachten. In (b) ist für U = 0,5 V, was laut Strom-Spannungs-Kurvenanpassung einem
durch Poole-Frenkel-Emission dominierten Bereich entspricht, ebenfalls eine lineare Abhängigkeit
ab T = 50 ◦C auszumachen, was diesen Effekt bestätigt. In beiden Fällen kann aber nicht ausgeschlos-
sen werden, dass das Auflösungsvermögen des Messgerätes unzureichend ist, um die entsprechenden
Abhängigkeiten nachzuweisen. Da für beide Spannungen I nachweislich näherungsweise linear ab-
hängig von T ist, können an dieser Stelle nun auch die beiden Tunnelprozesse FNT und TAT eindeutig
ausgeschlossen werden.
Abb. 8.8: Darstellung der Leckstromkurve einer 34 nm dicken und mit F = 2 · 1013 Ionen/cm2 Kr+-implantierten amor-
phen TiO2-Probe in Abhängigkeit von der delay-Zeit.
Indem der Leckstrom für die 34 nm dicke amorphe Probe in Abhängigkeit von der Deckelektroden-
fläche gemessen wurde, ist zusätzlich überprüfbar, ob die Höhe der Barriere ΦA bei 0,2 V maßgeblich
von der Grenzfläche zwischen Metall und Oxid oder dem Volumen abhängt. Dazu kann die Schottky-
Barrierenhöhe zwischen TiO2 und der „Schottky-Elektrode“ Au aus der Schottky-Anpassung in Ab-
bildung 8.7 (e) über dessen Schnittpunkt mit der Ordinate nach Gleichung 6.12 bestimmt werden. Für
eine 16 nm dicke Probe beträgt ΦA = 0,89 eV. Messungen über größere Kontakte liefern innerhalb
der Messtoleranz gleiche Werte, wie in Tabelle 8.1 zu sehen ist und sind somit als unabhängig von
der Kontaktfläche anzusehen. Daher sind Änderungen des Leckstroms auf Effekte an der Grenzfläche
zurückzuführen und entsprechend ein weiterer unterstützender Aspekt für die elektrodendominierte
Schottky-Emission in diesem Spannungsbereich.
Tab. 8.1: Barrierenhöhe ΦA bei U = 0,2 V für eine 34 nm dicke amorphe TiO2-Schicht in Abhängigkeit von der Au-
Kontaktfläche.
Kontaktfläche (µm2) Barrierenhöhe ΦA (eV)
100 x 100 0,89 ± 0,02
100 x 200 0,88 ± 0,02
200 x 200 0,86 ± 0,02
Aus Literaturdaten der Austrittsarbeiten würde man ein Barrieren-Offset von 0,7 eV - 1,18 eV er-
warten (WAu: 5,1 eV - 5,38 eV [106, 305], WTiO2 : 4,2 eV - 4,4 eV [213, 305]), was den ermittelten
8.2 TiN-TiO2-Au-Kondensatoren 109
(a) U = -0,2 V. (b) U = -0,5 V.
Abb. 8.9: Strom-Temperatur-Abhängigkeiten einer 34 nm dicken amorphen TiO2-Probe nach Tabelle 4.1 für eine konstan-
te Spannung von (a) U = -0,2 V und (b) U = -0,5 V.
Wert einschließt. Um diesen zu überprüfen, kann ΦA auch aus den zugehörigen I-T -Messungen un-
ter Verwendung des Richardson-Plots und dem daraus resultierenden Anstieg des Kurvenverlaufs
entsprechend Abbildung 6.11 bestimmt werden. Aus Gleichung 6.20 ergibt sich ein abweichendes
Barrieren-Offset von ΦA = 1,10 eV, das jedoch immer noch im Erwartungsbereich liegt. Der Un-
terschied der beiden ΦA-Werte voneinander kann damit erklärt werden, dass letztere Berechnung
abhängig vom Idealitätsfaktor ist, welcher zuvor über Gleichung 6.14 anhand des Anstiegs aus der
I-U-abhängigen Kennlinie ermittelt werden muss. Dieser beträgt für die untersuchte Probe ni = 3,69.
Da ΦA unabhängig von diesem Faktor ist und temperaturunabhängige Messungen zudem reprodu-
zierbarere Kennlinien aufzeigen, wird ΦA aus der I-U-abhängigen Kurvenanpassung nach Schottky
vorgezogen.
Die Korrektur von ΦA und ni um den Beitrag des seriellen und parallelen Widerstandes nach Glei-
chung 6.12 mit y0(korr) nach Formel 6.17 zeigt zunächst eine Barrierenhöhe, die sich mit
ΦA(korr) = 0,885 erst in der dritten Nachkommastelle von ΦA unterscheidet. Entsprechend ist da-
von auszugehen, dass die parallele Leitfähigkeit keine Rolle spielt, was der ermittelte Wert von
6,1 · 10-11 S bestätigt. Der serielle Widerstand kann insofern nicht bestimmt werden, als dass sich
die Leckstromkurven noch nicht im Bereich der Sättigung befinden. Bestätigt wird dies durch die
extreme Verschlechterung des Idealitätsfaktors auf ni(korr) = 34,38, welcher nach Gleichung 6.16
bestimmt wurde und damit zeigt, dass das Modell nicht anwendbar ist.
Die beiden temperaturabhängigen Auftragungen in Abbildung 8.9 (a) und (b) entsprechen einem
Arrhenius-Plot, weshalb aus dem Anstieg ba ihres linearen Kurvenverlaufes über
Ea = ba · keV, (8.1)
die thermische Aktivierungsernergie Ea bestimmt werden kann. Sie beträgt 1,56 eV für die Schottky-
Emission und 1,18 eV für die Poole-Frenkel-Emission und liegt damit über der Energie der ermittelten
Barrierenhöhe. Bei der volumendominierten Emission müssen die Ladungsträger nur die Coulomb-
Potentialbarriere der Defektniveaus im Oxid überwinden, um in dessen Leitungsband zu gelangen,
bei der elektrodendominierten Emission hingegen muss die Schottky-Barriere zwischen Metall- und
Oxidschicht überwunden werden, um in das Leitungsband des Oxids zu gelangen. Demzufolge ist die
hierfür benötigte Anregungsenergie der Ladungsträger für die Schottky-Emission auch vergleichswei-
se höher.
Weiterhin kann durch Logarithmierung von Gleichung 4.4 entsprechend
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die Tiefe der Defektzustände ΦT für die Poole-Frenkel-Emission ermittelt werden [306]. Dabei ent-
spricht der zweite Term dem Anstieg bPF aus der Auftragung ln(J/E) gegen
√
E, wonach sich ΦT
über
ΦT = bPFξ keV +β
√
E (8.3)
berechnen lässt. Die dafür benötigte Größe β folgt aus Gleichung 4.5. Für die Bestimmung des Fak-
tors ξ werden temperaturabhängige Messungen benötigt. Mit dem Anstieg bT(PF) aus der Auftragung





bestimmt werden [307]. Wie bereits ausgeführt, sollte der ermittelte Parameter ξ zwischen 1 und
2 liegen, wobei 2 einem akzeptorfreien Zustand mit Donatoren entspricht, der sich energetisch auf
dem Fermi-Niveau befindet [308, 309]. Mit sinkendem ξ steigt die Akzeptor-Kompensation bis hin
zu einem Maximalwert von 1, an dem sich das Fermi-Niveau auf Höhe des Defektzustandes befindet
[309]. Ausgehend von Donatordotierung durch Leerstellen im Material würde ein ξ nahe dem Wert
2 erwartet werden. Für die vorliegende Probe ergibt sich allerdings ein ξ von 0,43 und entsprechend
ein deutlich höherer Strom wie erwartet. Diese Absenkung kann durch zusätzliche parallele oder
serielle Leitfähigkeit hervorgerufen werden. Da die parallele Leitfähigkeit als Einflussfaktor bereits
ausgeschlossen werden konnte, ist anzunehmen, dass der Serienwiderstand zu einer Stromsenkung
führt, was allerdings nicht nachgewiesen werden kann, da RS in dem niedrigen Spannungsbereich
nicht ermittelbar ist. Da ξ dem Anschein nach die Stromänderung in Gleichung 8.3 kompensiert,
kann auch ΦT nicht eindeutig bestimmt werden.
Wird die beschriebene Vorgehensweise zur Ermittlung des Leitungsmechanismus auf die in
Kapitel 8.2.1 diskutierten TiO2-Proben unterschiedlicher Substrattemperatur angewendet, so ergibt
sich für alle 4 Proben ein Leitungsmechanismus, der bei kleinen Spannungen zunächst durch Schottky-
und ab 0,4 V durch Poole-Frenkel-Emission dominiert wird, wie aus Abbildung 8.10 hervorgeht.
Die bei 200 ◦C abgeschiedene Probe zeigt im Gegensatz zu den anderen Proben eine Schottky-
(a) Schottky-Emission (b) Poole-Frenkel-Emission
Abb. 8.10: Lineare Strom-Spannungs-Abhängigkeiten für (a) Schottky-Emission und (b) Poole-Frenkel-Emission als Bei-
trag zum Leitungsmechanismus in TiO2-Proben unterschiedlicher Substrattemperatur TS.
Abhängigkeit bis hin zu -1 V. Es wird angenommen, dass die Kristallstruktur der Probe zu einer
Störung des Defektbandes im Volumen führt und somit die Schottky-Emission auch für höhere Span-
nungen dominiert. Erklären lässt sich dies durch die beginnenende Auskristallisierung aus der Matrix
der Schicht, wodurch es zur Koexistenz von kristallinen und immer noch durchgängig amorphen Be-
reichen im Material kommt, was einer Parallelschaltung zweier Strukturen im Material entspricht.
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Defekte sammeln sich hier bevorzugt an den Korngrenzen der kristallinen Bereiche an, über welche
Poole-Frenkel-Leitung stattfinden kann.
Des Weiteren wurde aus den I-U-abhängigen Kennlinien die Barrierenhöhe ΦA der einzelnen Pro-
ben sowie der Idealitätsfaktor ni entsprechend der unter Kapitel 6.3.2 beschriebenen Vorgehensweise
bestimmt. Beide Parameter wurden für die bereits diskutierten TiO2-Kennlinien unterschiedlicher
Substrattemperatur in Abbildung 8.11 aufgetragen. Die Fehlerbalken des Idealitätsfaktors entspre-
chen der Standardabweichung von ni aus je fünf Messkurven, welche höher ist als der statistische
Fehler aus der linearen Interpolation. Letzterer wurde als Fehler für die Barrierenhöhe angenommen,
da dieser für ΦA wiederum größer als die Standardabweichung aus fünf Messkurven ist.
Abb. 8.11: Barrierenhöhe ΦA (Quadrate) und Idealitätsfaktor ni (Dreiecke) für TiO2-Schichten in Abhängigkeit von der
Substrattemperatur.
Der Idealitätsfaktor schwankt zwischen 1,83 ± 0,01 und 2,9 ± 0,2. Eine klare Tendenz ist nicht
zu erkennen. Vor allem für TS = 250 ◦C ergeben sich Werte, die einer idealen Schottky-Diode rela-
tiv nahe kommen, sich jedoch immer noch klar von dem idealen Faktor ni = 1 unterscheiden. Dieser
Fakt unterstreicht die Tatsache, dass neben der elektronischen Leitung durch Schottky-Emission noch
weitere Leitungsmechanismen im System vorliegen müssen, die zur Gesamtleitfähigkeit der MIM-
Kondensatoren beitragen und bei denen es sich nachweislich um Poole-Frenkel-Emission handelt
(siehe Abb. 8.10 (b)). ΦA beträgt für die amorphe Probe 0,90 eV ± 0,02 eV und ist somit identisch
mit jenem Wert der oben diskutierten, doppelt so dicken TiO2-Probe, wie bei einem elektrodendomi-
nierten Prozess zu erwarten ist. Mit steigendem Kristallisationsgrad in den Schichten sinkt die Energie
der ermittelten Barrierenhöhe bis auf 0,62 eV ± 0,01 eV. Im Vergleich zu amorphen Schichten liegen
in polykristallinen definiertere Bindungszustände vor. Da durch die zunehmende Auskristallisierung
der Anteil geordneterer Strukturen im Material steigt, nimmt folglich auch deren Austrittsarbeit zu.
Davon ausgehend, dass jene des inerten Au unverändert bleibt, resultiert dieser Anstieg in der nach-
gewiesenen Reduzierung der effektiven Barrienhöhe mit steigendem Kristallisationsgrad.
Wird das Verhalten des Leckstroms im Schottky-Emissionsbereich der Kurven betrachtet, so lässt
sich dessen Änderung anhand der Tendenz der Barrierenhöhe erklären. Je geringer diese wird, desto
mehr Elektronen können bei gleicher thermionischer Energie die Schottky-Barriere überwinden und
zur Leitfähigkeit beitragen, was diese schließlich erhöht, wie auch die Darstellungen 8.4 (a) und (b)
zeigen. Zusätzlich ist davon auszugehen, dass die Anzahl an Defekten wie Korngrenzen und ähnlichen
durch die einsetzende Auskristallisierung im Volumen der Proben ansteigt, was die volumenabhängi-
ge Poole-Frenkel-Emission unterstützt und in einem fortlaufenden Anstieg des Leckstroms resultiert.
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8.2.3 Resistives Schaltverhalten
Ausgehend von dem in Kapitel 4.4.2 beschriebenen Modell des filamentartigen Schaltens, hervorge-
rufen durch Änderung der angelegten Polarität, wurde bipolares resistives Schalten an TiO2-Proben
untersucht. Laut [165] kann auch eine Koexistenz von uni- und bipolarem Schaltmechanismus in
TiO2-Schichten auftreten. Unipolares Schalten konnte jedoch bis hin zur gerätebedingten Stromlimi-
tierung von Icc = 0,1 A für sämtliche vorliegende Proben nicht nachgewiesen werden. In Abhängigkeit
von der Struktur wurden Schaltkurven an amorphen, teilkristallinen und polykristallinen Schichten
gleicher Schichtdicke untersucht. Bipolares Schalten konnte sowohl für amorphe als auch für voll-
ständig polykristalline Schichten nachgewiesen werden. Der Formierungsprozess wurde dabei stets
im positiven Spannungsbereich durchgeführt, kann jedoch auch in negativer Spannungsrichtung er-
zeugt werden. Für beide Polaritätsrichtungen wird die Bildung eines leitfähighen Pfades, dem Fila-
ment, entsprechend Abbildung 4.5 in Kapitel 4.3 angenommen. Die stets über das TiN eingespeiste
Spannung führt zum RESET-Prozess bei negativ angelegter Spannung und versetzt den Kondensator
in den hochohmigen OFF-Zustand. Somit kommt es zum SET bei umgekehrter Polarität und dem
Übergang in den niederohmigen ON-Zustand, wie besonders deutlich in Abbildung 8.12 (a) für eine
amorphe Schicht zu sehen ist. Vergleicht man die Schaltkurven einer amorphen TiO2-Schicht mit der
einer polykristallinen (siehe Abb. 8.12 (b)), so ergeben sich eindeutige Unterschiede zwischen beiden,
die im Folgenden aufgelistet sind:
• SET-Spannung: Während für die amorphe Schicht ein diskontinuierlicher, ausgeprägter SET-
Prozess bei US = 0,5 V - 0,6 V stattfindet, wird bei der polykristallinen Probe ein kontinuierli-
cher SET-Prozess beobachtet.
• RESET-Spannung: Der in beiden Proben diskontinuierliche RESET-Prozess setzt bei der amor-
phen Probe bei UR ≈ 1,2 V ein, bei der polykristallinen findet er bereits bei UR = 0,8 V statt.
• RON/OFF: Das Widerstandsverhältnis zwischen ein- und ausgeschaltetem Zustand ist für die
amorphe Schicht mit RON/OFF = 320 bei 0,2 V wesentlich höher, als der entsprechende Wert
der polykristallinen Probe mit maximal RON/OFF = 4.
• Stabilität der Schaltkurven: Die amorphe Probe zeigt ein sehr stabiles, nichtflüchtiges Schalten,
wohingegen die Hysterese der polykristallinen Schicht von Durchlauf zu Durchlauf abnimmt
und bei Unterbrechung der Spannungszufuhr neu formiert werden muss, was nichtflüchtiges
Schaltverhalten kennzeichnet.
(a) amorphe TiO2-Schicht, TS = 150 ◦C. (b) vollständig polykristalline Anatas-TiO2-Schicht,
TS = 300 ◦C.
Abb. 8.12: Bipolare Schaltkurven für Au/TiO2/TiN-Schichtstapel in (a) amorpher und (b) polykristalliner Anatas-
Oxidstruktur. Neben dem Stromverlauf (blau bzw. pink) ist auch der Verlauf des gemessenen Widerstandes eingezeichnet
(grün).
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Die Leitung wird in beiden Schichtsystemen über Filamente, bestehend aus mobilen Sauerstoff-
vakanzen (siehe Kapitel 2.3.1), im Volumen der Oxide vermutet. In amorphen Schichten handelt es
sich dabei um einen 1-dimensionalen Pfad, in kristallinen Schichten hingegen wird dessen Ausbil-
dung entlang von Korngrenzen vermutet, was einem 2-dimensionalen Pfad größerer Weglänge durch
das Oxid entspricht. Entsprechend liegt bei vergleichbarer Vakanzkonzentration in polykristallinen
und amorphen Schichten ein ausgeprägterer Pfad in letzteren vor. Ein Indiz dafür liefert die höhere
RESET-Spannung des amorphen TiO2, die mit -1,1 V deutlich über jener der polykristallinen Schicht
mit -0,75 V liegt. Für eine tiefgründigere Interpretation sind weiterführende Untersuchungen wie z.B.
hochauflösende TEM-Aufnahmen im Schaltbereich der Schicht oder non-RBS zur Bestimmung der
Defektverteilung notwendig.
Die Stromlimitierung für die Formierung und während des Schaltprozesses betrug jeweils 5 mA.
Die Formierspannung UF liegt für beide Oxide im Bereich von 2,1 V bis 2,25 V und scheint somit un-
abhängig von deren Oxidstruktur zu sein. Für die beiden teilkristallinen Proben mit TS = 200 ◦C und
TS = 250 ◦C konnte im Bereich derselben Spannung und Stromlimitierung keine Formierung beob-
achtet werden. Entsprechend Abbildung 8.13 kommt es lediglich zu Aufladungen. Erst eine Erhöhung
der Spannung auf 6,0 V (TS = 200 ◦C) bzw. 7,6 V (TS = 250 ◦C) und eine Erhöhung der Icc führt bei
diesen Proben zu einem nichtreversiblen (harten) Durchbruch. Somit sind die teilkristallinen Proben
nicht als resistive Speicher geeignet. Es ist zu vermuten, dass das parallele Vorliegen amorpher und
kristalliner Phasen im Oxid die Ausbildung eines durchgängigen leitfähigen Pfades verhindert.
Abb. 8.13: I-U-Kurven für teilkristalline TiO2-Schichten der Substrattemperaturen TS = 200 ◦C und TS = 250 ◦C. Es lassen
sich lediglich Aufladungseffekte beobachten.
Reproduzierbarkeit des Schaltvorganges
Da lediglich die amorphe Schicht nichtflüchtige Speichereigenschaften zeigt, wurde an ihr die Re-
produzierbarkeit der Schaltkurven und des Verhältnisses zwischen ein- und ausgeschaltetem Spei-
cherzustand überprüft, indem unterschiedliche Kontakte mit denselben Betriebsparametern gemessen
wurden. Wie in Abbildung 8.14 anhand drei verschiedener Kennlinien, die jeweils auf einem anderen
Au-Kontakt gemessen wurden, zu erkennen ist, stimmen die Kurven in guter Näherung überein.
Abbildung 8.15 (a) zeigt die zugehörigen Widerstandswerte im ein- (ON-) und ausgeschalteten
(OFF-) Zustand, die alternierend bei je 0,2 V aus den Schaltkurven extrahiert wurden. Es konnten
innerhalb der untersuchten Zeitspanne konstante Widerstandswerte aufgezeichnet werden, die auf
einen stabilen und reproduzierbaren Speicherzustand verweisen. Eine entsprechende Untersuchung
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Abb. 8.14: Vergleich der Schaltkurven einer 16 nm dicken amorphen TiO2-Schicht, gemessen an mehreren Au-Kontakten
gleicher Padgröße.
wurde auch an einer doppelt so dicken Probe mit 34 nm Schichtdicke durchgeführt und mit den Er-
gebnissen der dünneren Schicht verglichen. Wie aus Abbildung 8.15 (a) deutlich hervorgeht, sind
die Widerstände im eingeschalteten Zustand zwar vergleichbar mit jenen der 16 nm-Probe, allerdings
treten erhebliche Unterschiede bei den ROFF-Werten auf, die für die dickere Probe über eine Zehner-
potenz kleiner sind und deutlich stärker schwanken. Wie bereits in Abbildung 8.5 gezeigt wurde, ist
der Leckstrom für eine 34 nm dicke Probe aus Gründen einer erhöhten Probenkontamination durch
Stickstoff größer als jener der Probe mit 16 nm Schichtdicke (siehe Kapitel 8.2.1). Das ist auch der
Grund für die vergleichsweise höheren Werte der Leitfähigkeit im HRS sowohl in positiver als auch
negativer Richtung.
(a) Alternierendes Ein- und Ausschalten. (b) Langzeit-Auslesen bei 0,2 V.
Abb. 8.15: Vergleich der Widerstandswerte bei (a) wiederholtem Ein- und Ausschalten bei je 0,2 V und (b) beim wieder-
holten Auslesen von zunächst ein- und anschließend ausgeschalteten amorphen TiO2-Schichten mit einer Schichtdicke von
16 nm und 34 nm.
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Auslesetest
Weiterhin wurde auch die Stabilität des Speicherzustandes einer 16 nm und einer 34 nm dicken Schicht
überprüft, indem die eingeschaltete Zelle knapp 2000 mal bei 0,2 V ausgelesen wurde. Die Ergebnisse
sind in Abbildung 8.15 (b) aufgezeigt. Nach einem anschließenden RESET-Prozess erfolgte dieselbe
Prozedur im ausgeschalteten Zustand. Zwischen den einzelnen Werten fand stets eine Unterbrechung
der Spannungszufuhr statt. Da sich die Widerstandswerte vor und nach den Unterbrechungen nicht
unterscheiden, kann die Zelle als nichtflüchtiges Speichermedium bezeichnet werden.
Die einzelnen ausgelesenen Werte der dünneren Schicht zeigen reproduzierbare Widerstände im
eingeschalteten Zustand zwischen 208 Ω und 395 Ω und im ausgeschalteten Zustand einen leichten
Anstieg des Widerstandes über die Zeit mit Werten von 103 kΩ bis 250 kΩ. Trotz dieses allmählichen
Anstiegs der Widerstände innerhalb der durchgeführten 1800 Durchläufe konnte ein reproduzierba-
res Auslesen der Probe in den beiden Speicherzuständen nachgewiesen werden. Auch das Auslesen
eines Speicherzustandes nach mehreren Wochen zeigte vergleichbare stabile Widerstandswerte. Ent-
sprechende Messungen an einer 34 nm dicken Schicht zeigen, entgegen den Widerstandswerten bei
alternierendem Ein- und Ausschalten, vor allem für RON stabilere R-Werte als die 16 nm dicke Probe.
Im ausgeschalteten Zustand hingegen nimmt der Widerstand zunächst ab und reduziert somit das im
Vergleich zur dünneren Probe ohnehin schon geringere RON/OFF noch weiter.
Ein weiterer Nachteil einer dickeren Probe ist der erwartungsgemäße Anstieg der Formierspan-
nung, da in einer dickeren Schicht auch mehr Energie zur Ausbildung eines längeren Filaments nötig
ist. Für die 34 nm dicke Schicht ist sie auf rund 4 V bzw. -4 V angestiegen. Außerdem ist festzuhal-
ten, dass die Formierung nun bevorzugt im negativen Spannungsbereich abläuft, nachdem zuvor in
positiver Richtung innerhalb der Icc von nunmehr 20 mA keine Formierung stattfand. Bei welcher
Polarisierungsrichtung sich ein Filament bevorzugt ausbildet, scheint demnach auch von der Schicht-
dicke abhängig zu sein. Dass die Ausbildung eines Filaments in ein und demselben MIM-Kondensator
sowohl in positiver als auch negativer Polaritätsrichtung möglich ist, wurde bereits mehrfach in der
Literatur beschrieben [244, 310–313].
Hinsichtlich unterschiedlicher TiO2-Schichtdicken lässt sich festhalten, dass mit steigender Schicht-
dicke die Formierspannung bei gleichbleibender Feldstärke E ≈ 1,25·108 V/m ± 0,07·108 V/m er-
wartungsgemäß steigt. Der ebenfalls ansteigende Leckstrom lässt sich auf den Einbau von Stickstoff
während des Herstellungsprozesses der Oxidschicht zurückführen. Ein erhöhter Leckstrom seinerseits
wirkt sich negativ auf das RON/OFF-Verhältnis in Bezug auf deutlich reduzierte ROFF-Werte aus. Da-
her sollte die Schichtdicke des amorphen TiO2 für das vorliegende Speichersystem möglichst gering
gehalten werden.
Zusammen mit den Ergebnissen hinsichtlich der Nichtflüchtigkeit und der konstanten Widerstands-
werte für aufeinanderfolgende Schaltprozesse des Memristors, scheint 16 nm dickes amorphes TiO2
in Kombination mit TiN als Boden- und Au als Deckelektrode eine gute Speicherzelle für industrielle
Anwendungen zu sein. Mit einer Stromlimitierung von 1 mA und Schaltspannungen von
US = 0,5 V - 0,6 V und UR = 0,8 V sollten sowohl die Stromstärke als auch die SET- und RESET-
Spannungen klein genug sein, um den Ansprüchen des Verbrauchers nach möglichst geringem Ener-
gieverbrauch zu genügen. Auch die Formierspannung liegt mit UF = 2,1 V - 2,25 V in einem guten
Spannungsbereich. Für abschließende Aussagen zur Eignung dieses Speicherelements für industri-
elle Zwecke muss die Zelle allerdings zukünftig noch weiteren und vor allem stärkeren Belastungs-
tests unterzogen werden. Auch sind die Schaltzeiten von großer Bedeutung. Die vorgestellten Kurven
wurden jeweils mit einer Schrittweite (step) von 0,2 V bis 0,5 V, einer delay-Zeit von 2 s, sowie einer
Haltezeit von 2 s aufgenommen, was für industrielle Anwendungen zu langsam sein dürfte.
Schaltgeschwindigkeit
Um die maximale Schaltgeschwindigkeit zu prüfen, wurde nach der Formierung der 16 nm dicken
Probe eine Spannung höher der SET-Spannung (0,8 V) angelegt, gefolgt von der Lesespannung
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(0,2 V). Anschließend folgte eine Spannung kleiner der RESET-Spannung (-1,5 V) und wiederum ei-
ne Lesespannung (0,2 V). Zwischen den Werten erfolgte jeweils eine Spannungsunterbrechung. Die
Daten sind in Abbildung 8.16 dargestellt. Der Übersichtlichkeit halber wurden nur zwei Durchläu-
fe eingezeichnet. Die blau gepunktete Linie zeigt zwei Messkurven aus Abbildung 8.14 (a), um zu
veranschaulichen, an welchen Stellen einer Schaltkurve die gemessenen Punkte liegen. Der mit 1
gekennzeichnete Pfeil markiert den ersten Messpunkt, der dem SET-Prozess entspricht. Der nachfol-
gende Messpunkt ION liegt direkt auf der Schaltkurve und zeigt, dass die zuvor ausgeschaltete Probe
offensichtlich eingeschaltet wurde. Es folgt der RESET-Prozess (3), der ein Ausschalten der Probe
bewirkt, wie die nun kleinere Stromstärke der nachfolgenden Lesespannung im Punkt IOFF zeigt. Al-
lerdings liegt dieser Wert über jenem der Schaltkurve, was darauf hindeutet, dass sich die Probe nicht
vollständig ausgeschaltet hat, da die Zeit für eine vollständige Defektmigration unzureichend ist. Ein
wiederholtes Auslesen nach einer zuvor erneut angelegten SET-Spannung zeigt wieder eine höhere
Stromstärke im Vergleich zum vorherigen Auslesen. Der Versuch macht deutlich, dass auch ohne das
Durchlaufen einer Schaltkurve ein gutes RON/OFF-Verhältnis erzeugt werden kann, wenn es auch mit
rund 26 bei deutlich geringeren Werten liegt als jene, die aus der für Abbildung 8.14 durchgeführten
Messungen mit RON/OFF = 320 resultieren. Eine extreme Verkürzung der Schalt- bzw. Auslesezeit auf
wenige Zehntelsekunden reduziert demnach das RON/OFF-Verhältnisses.
Abb. 8.16: Punktuelles Schalten einer 16 nm dicken TiO2-Schicht mit amorpher Struktur. Die gepunkteten Schaltkurven
im Hintergrund entsprechen jenen in Abbildung 8.14 und dienen lediglich der Zuordnung der Messpunkte innerhalb der
Schaltkurve.
Die elektrischen Messungen lassen den Schluss zu, dass, basierend auf der Mikrostruktur des
Oxids, unterschiedliche Strukturen zum resistiven Schalten führen. Während die Migration der Va-
kanzen in amorphen Schichten ungestört erfolgt, was sich in dem höchsten messbaren RON/OFF-
Verhältnis widerspiegelt, wird die Defektwanderung durch Auskristallisierung der 200 ◦C- und
250 ◦C-Proben aus einer amorphen Matrix heraus gestört, was die Ausbildung eines dominierenden
leitfähigen Pfades verhindert. Entlang von Korngrenzen in vollständig polykristallinen Schichten wird
diese Ausbildung schließlich wieder ermöglicht, weshalb auch für 300 ◦C-Proben resistives Schalten
beobachtet werden kann.
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8.2.4 Leitungsmechanismus während des resistiven Schaltvorganges
In Kapitel 8.2.2 konnte bereits am Beispiel einer 34 nm dicken amorphen TiO2-Probe der Leitungs-
mechanismus identifiziert werden, der die erhaltene Leckstromkurve erklärt. Danach handelt es sich
um die beiden Emissionsmechanismen Schottky- gefolgt von Poole-Frenkel. Dieselbe Probe soll hier
zur Ermittlung der Leitungsmechanismen innerhalb einer resistiven Schaltkurve dienen. Die Aus-
wertung der I-U-abhängigen Kurvenanpassung sämtlicher Kurvenbereiche sowohl in Vorwärts- als
auch Rückwärtsrichtung beider Spannungsäste erfolgte analog der in Kapitel 8.2.2 beschriebenen
Vorgehensweise nach den in Tabelle 4.1 zusammengestellten Abhängigkeiten. Abbildung 8.17 zeigt
die Strom-Spannungs-Abhängigkeiten der Schaltkurve im ON-Zustand mit den ermittelten quadra-
tischen Korrelationen, die bei R2 ≥ 0,9995 liegen. Auf die Darstellung der I-U-abhängigen Kurven-
anpassungen im OFF-Zustand soll an dieser Stelle verzichtet werden, da sie vergleichbare Abhän-
gigkeiten zeigen, deren entsprechende Spannungsbereiche nachfolgend aus Abbildung 8.18 hervor-
gehen. Für kleine Spannungen kann in beiden Spannungsrichtungen erneut zunächst eine Poole-
Frenkel-Leitfähigkeit nachgewiesen werden (vgl. Abbildung 8.17 (a) und (b)), die bei steigender
Spannung durch quasiohmsche Leitung überlagert wird (vgl. (c) und (d)). Alle weiteren Mechanismen
können insofern ausgeschlossen werden, als dass ihre I-U-abhängigen linearen Kurvenanpassungen
keine guten Übereinstimmung zeigen (R2 < 0,99).
(a) Vorwärtsrichtung: Poole-Frenkel-Emission. (b) Rückwärtsrichtung: Poole-Frenkel-Emission.
(c) Vorwärtsrichtung: Hopping. (d) Rückwärtsrichtung: Hopping.
Abb. 8.17: Darstellung der Strom-Spannnungs-Abhängigkeiten für (a) - (b) Poole-Frenkel-Emission und (c) - (d) Hopping
einer 34 nm dicken amorphen TiO2-Probe am Beispiel des ON-Zustandes. Für unterschiedliche Spannungen ist in (a) und
(c) jeweils die Vorwärtsrichtung gezeigt, in (b) und (d) hingegen die Rückwertsrichtung der Schaltkurve. Zusätzlich sind
die quadratischen Korrelationskoeffizienten R2 der rot markierten linearen Kurvenanpassungen angegeben.
Abbildung 8.18 zeigt die Schaltkurve der TiO2-Probe, auf deren Basis die Kurvenanpassungen in
Abbildung 8.17 durchgeführt wurden. Die identifizierten Leitungsmechanismen sind innerhalb des
jeweiligen Spannungsbereiches farblich gekennzeichnet. Für die bei sehr kleinen Spannungen ge-
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messenen Datenwerte (schwarze Punkte) konnte kein Leitungsmechanismus bestimmt werden. Be-
ginnend im ON-Zustand in Vorwärtsrichtung wird die Leitfähigkeit der Probe zunächst zwischen
-0,35 V und -0,65 V durch die Poole-Frenkel-Emission bestimmt. Demzufolge werden Elektronen
unabhängig von der Höhe der Schottky-Barriere feldunterstützt aus Punktdefekten im Volumen über
deren Coulomb-Potentialbarriere in einen höheren energetischen Zustand angeregt, wo sie zur Erhö-
hung der Leitfähigkeit beitragen. Durch die für U ≤ -0,65 V erzeugte Feldstärke ist die Barriere der
Defekte schließlich soweit abgesenkt, dass sie zu vernachlässigen ist und die Elektronenleitung auf
Grund der hohen Anzahl an angeregten Ladungsträgern einem ohmschen Leitungsmechanismus ent-
spricht. An dieser Stelle kann nicht mehr zwischen Poole-Frenkel-Emission und ohmscher Leitung
durch Hopping unterschieden werden, da durch die Barrierenabsenkung keine thermische Anregung
mehr erforderlich ist, um die Elektronen aus den Defektzuständen in das Leitungsband anzuregen.
Somit geht ein Mechanismus nahtlos in den anderen über. Dass es sich bei der ohmschen Leitung um
Hopping handelt, geht aus I-T -Messungen hervor, die an anderer Stelle für implantierte Proben ge-
zeigt und diskutiert werden (siehe Kapitel 9.1.3). Im OFF-Zustand geht aus diesen hervor, dass eine
thermische Aktivierungsenergie zur Anregung der Elektronen aus den Defektzuständen heraus not-
wendig ist. Bei diesen Defekten muss es sich um Donatorzustände handeln, die in TiO2 vornehmlich
durch die in Kapitel 2.3.1 diskutierten Sauerstoffleerstellen gebildet werden. Ausgehend von einem
leitfähigen Pfad, der sich während der Formierung ausgebildet hat (vgl. Kapitel 4.4.2), wandern die
positiven Leerstellen bei negativ angelegter Spannung am TiN in dessen Richtung weg vom positiv
geladenen Au-Kontakt, weshalb es schließlich zum Bruch des Pfades an der aktiven Au-Elektrode
kommt. Dadurch erhöht sich an dieser Stelle der Widerstand für die elektrische Leitung.
Abb. 8.18: Leitungsmechanismen innerhalb der resistiven Schaltkurve einer 34 nm dicken amorphen TiO2-Probe.
Nach dem RESET-Prozess ist zunächst noch immer ein ohmsches Verhalten messbar. Fällt die an-
gelegte Spannung unter einen Wert von U = -1,4 V reicht die Coulomb-Wechselwirkung zwischen
dem angelegten Feld und der Defektbarriere nicht mehr aus, um diese weit genug abzusenken und
so eine ohmsche Leitfähigkeit zu generieren. Es überwiegt erneut die Leitung auf Basis des Poole-
Frenkel-Mechanismus. Beim Vergleich der ohmschen Bereiche im ON- und OFF-Zustand miteinan-
der wird deutlich, dass der Mechanismus im OFF-Zustand bereits bei kleineren Spannungen von
Poole-Frenkel-Emission überlagert wird als im ON-Zustand, was darauf hindeutet, dass der Me-
chanismus hier durch die Abwanderung der positiven Leerstellen limitiert wird. Dies ist ein Indiz
für die elektrische Leitung entlang eines leitfähigen Pfades. Werden schließlich auch die Stärke des
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elektrischen Feldes und damit einhergehend die Coulomb-Wechselwirkungen ab einer Spannung von
-0,4 V zu gering, um die Defektbarriere für eine Emission der Elektronen aus ihnen heraus weit ge-
nug abzusenken, findet die Elektronenleitung hauptsächlich durch thermionische Emission über die
Schottky-Barriere statt. Diese einseitige Schottky-Dominanz erklärt auch die leichte Asymmetrie in
der Schaltkurve zwischen positiver und negativer Spannungsrichtung, da durch den elektrodendomi-
nierten Leitungsmechanismus im unteren Spannungsbereich ein diodisches Verhalten auftritt. Ebenso
wie bereits beim Leitungsmechanismus des Leckstroms, kann auch für jenen der Schaltkurve davon
ausgegangen werden, dass jeweils beide Emissionseffekte vorliegen, jedoch zunächst die Schottky-
Emission überwiegt, bis schließlich die Poole-Frenkel-Emission durch den gestiegenen Feldeinfluss
bei höheren Betragsspannungen überwiegt.
Beim Anlegen der entgegengesetzten Spannung liegt solange eine Poole-Frenkel-unterstützte Leit-
fähigkeit durch Emission von Elektronen aus Donatorzuständen vor, bis genügend Leerstellen auf
Grund des umgekehrten Feldes ab 0,95 V zurück zur Au-Elektrode gewandert sind und sich somit
der leitfähige Pfad feldunterstützt erneut vollständig ausbilden kann. Im Anschluss findet wieder ein
ohmscher Elektronentransport entlang des entstandenen Defektbandes statt. Erst für Spannungen von
U ≤ 0,6 V im niederohmigen Zustand ist die Defektbarriere für ohmsche Leitung nicht mehr weit
genug abgesenkt, so dass der Emissionsprozess der Elektronen aus diesen Zuständen wieder den do-
minierenden Beitrag zur Leitfähigkeit des Materials darstellt. Eine Ermittlung der Tiefe der Defektni-
veaus nach Gleichung 8.3 ist auch im geschalteten Zustand nicht möglich. Im ON- und OFF-Zustand
konnte eine parallele Leitfähigkeit von Gp = 0,014 S bzw. Gp = 0,019 S ermittelt werden, die sich ver-
mutlich auf die zusätzliche ohmsche Leitung zurückführen lässt und damit zu einer Stromerhöhung
führt. Diese abweichende Stromstärke wird, wie auch bei der in Kapitel 8.2.2 diskutierten Leckstrom-
kurve, durch den Faktor ξ korrigiert.
Die Tatsache, dass elektrisches Schalten durch die Umpolung des äußeren elektrischen Feldes er-
zeugt werden kann, kennzeichnet die Proben als bipolar schaltend. Weiterhin kann davon ausgegan-
gen werden, dass es sich bei den Poole-Frenkel-Defekten innerhalb des volumendominierten Pro-
zesses um Sauerstoffleerstellen handelt, durch deren Umverteilung im Oxid bei angelegtem elektri-
schen Feld leitfähige Pfade ausgebildet werden können. Zwar konnte deren Anwesenheit über die
Valenzänderung der Ti3+-Ionen mittels XPS nicht nachgewiesen werden, allerdings ist deren An-
zahl im Vergleich zum gesamten Volumen auch sehr gering und liegt höchstwahrscheinlich unter der
Nachweisgrenze. Entsprechend beruht der Mechanismus des resistiven Schaltens in den untersuchten
Proben auf dem Effekt der Valenzänderung. Diese Schlussfolgerung stimmt auch sehr gut mit dem
Schema in Abbildung 4.7 überein.
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8.3.1 Leckstrom und Permittivität
Da SrxTiyOz-Schichten mittels der verwendeten ALD-Anlage nur amorph abgeschieden werden kön-
nen, wurden zunächst entsprechende Schichten in Abhängigkeit ihrer Zusammensetzung und Schicht-
dicke elektrisch untersucht. Dazu wurden fünf verschiedene stöchiometrische Verhältnisse aus den
Ergebnissen in Kapitel 7.2.4 ausgewählt, die in Tabelle 8.2 zusammengestellt sind. Sie umfassen
zwei stöchiometrische Schichten, zwei Schichten mit Ti-Überschuss und eine mit Sr-Überschuss.
Der Übersichtlichkeit halber wurde nur eine stöchiometrische Schicht (Sr : Ti = 1 : 1), eine mit
Ti-Überschuss (Sr : Ti = 3 : 1) und eine mit Sr-Überschuss (Sr : Ti = 4 : 1) dargestellt, da sie in ihrem
Verlauf der jeweils zweiten Stöchiometrievariante ähneln. Bei der blauen Kurve handelt es sich um
jene der stöchiometrischen Probe, bei der roten um die Ti-reiche Schicht und bei der grünen um die
Schicht mit Sr-Überschuss. Ein Vergleich der gemessenen I-U-Kennlinien im Bereich zwischen -2 V
und 2 V in Abbildung 8.19 (a) zeigt zunächst deutlich unterschiedliche Verläufe in Abhängigkeit von
der Stöchiometrie. Wie beim TiO2 wird das Diodenverhalten in positiver Spannungsrichtung durch ei-
ne Barriere dominiert und kennzeichnet die Sperrrichtung, während in negativer Spannungsrichtung
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Tab. 8.2: Ausgewählte SrxTiyOz-Schichten unterschiedlicher Stöchiometrie zur elektrischen Charakterisierung.
Sr : Ti Pulsverhältnis Ti (at.%) Sr (at.%) Sr/Ti-Verhältnis
4:1 21,8 11,2 1,95
1:2 18,7 19,1 0,98
1:1 18,6 22,8 0,82
1:3 11,4 20,5 0,56
1:8 6,3 28,4 0,22
die Leitfähigkeit des Halbleiters überwiegt und so die Durchlassrichtung beschreibt. Demzufolge
und unter Betrachtung der Austrittsarbeiten (WAu: 5,1 eV - 5,4 eV [105, 106], WSrTiO3 : 4,2 eV [110],
WTiN: 4,0 eV [113, 114]) wird der Au-SrTiO3-Übergang einem Schottky-Kontakt gleichgesetzt und
der TiN-SrTiO3-Übergang einem ohmschen Kontakt. Die Kurve der stöchiometrischen Schicht zeigt
einen Schottky-Dioden-ähnlichen Verlauf, ebenso wie jene der Sr-reichen Schicht. Allerdings ist
auf Seiten der Durchlassrichtung für kleine Spannungen bis etwa 0,6 V die gleiche Charakteristik
der Kennlinie zu beobachten wie für entsprechend positive Spannungen in Sperrrichtung. Bei einer
idealen Schottky-Diode würde in Durchlassrichtung ein exponentieller Anstieg, beginnend bei we-
nigen Millielektronenvolt, erwartet werden. Ein solcher Anstieg ist so jedoch nicht sichtbar, da ein
Leckstrom bis etwa 0,6 eV die Leitfähigkeit dominiert. Dieser resultiert aus der parallelen Leckstrom-
Leitfähigkeit zum Schottky-Kontakt durch die Grenzflächen zwischen Oxid und Metall. Erst wenn der
Diodenbeitrag größer als der Leckstrom wird, ist der typische exponentielle Anstieg einer Dioden-
kennlinie erkennbar. Ab etwa 1 eV geht der exponentielle Anstieg in eine Sättigung über. An dieser
Stelle wirkt sich die serielle Leitfähigkeit des Oxids zu den Grenzflächen begrenzend auf den Strom-
fluss durch den Schichtstapel aus. Diese Leitfähigkeit ist durch Poole-Frenkel-Emission bestimmt,
wie nachfolgend in Kapitel 8.3.3 erörtert wird. Die Charakteristik der Sperrstromrichtung ist durch
den Leckstrom parallel zum Schottky-Kontakt bestimmt.
(a) I-U-Kennlinien. (b) Leckstrom und Permittivität.
Abb. 8.19: Darstellung der (a) Leckstromkurven und (b) deren zugehörigen Stromstärken I bei 0,5 V und Permittivität εr
bei 1 kHz für SrxTiyOz-Schichten unterschiedlicher Stöchiometrie mit einer Schichtdicke von 16,0 nm ± 3,9 nm.
Der Verlauf der Kennlinie für die Sr-reiche Probe ähnelt jenem der stöchiometrischen. Allerdings
ist deren Leckstrom durch die höhere Defektdichte in der Schicht (vgl. Kapitel 7.2.6) deutlich höher,
weshalb ein exponentieller Anstieg der Diodenkennlinie in Durchlassrichtung auf Grund der Überla-
gerung des Leckstroms erst ab etwa 1 eV sichtbar wird. Für die Ti-reiche Probe hingegen ist in beiden
Spannungsrichtungen kein typischer exponentieller Kurvenverlauf erkennbar. Dieses Verhalten kann
durch zwei unterschiedliche Modelle erklärt werden. Zum einen ist eine Abnahme der Leitfähigkeit
der Oxidschicht mit steigendem Ti-Gehalt denkbar. Liegt diese in derselben Größenordnung oder
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unter dem Leckstrom, dominiert der Leckstrom die gesamte Kennlinie, wodurch der Anteil der Di-
ode zur Leitfähigkeit nicht sichtbar ist. Zum anderen wäre eine starke Änderung der Austrittsarbeit
der SrxTiyOz-Schicht hin zu kleineren Werten denkbar, wodurch eine zweite Schottky-Barriere zwi-
schen Oxid und Bodenelektrode entsteht. Unterstützend zu dieser These konnte für TiO2-terminierte
SrTiO3-Schichten in [314] eine reduzierte Austrittsarbeit von 3,6 eV ± 0,1 eV ermittelt werden. Je-
doch lassen sich keine weiteren Hinweise in der Literatur auf ein derartiges Verhalten finden, weshalb
im folgenden von ersterem Modell ausgegangen wird.
In Anlehnung an die Charakterisierung der TiO2-Schichten wurden die Werte der Leckströme bei
0,5 V bestimmt und gemeinsam mit den aus Kapazitätsmessungen ermittelten Permittivitäten in Ab-
bildung 8.19 (b) dargestellt. Mit Hilfe der AFM-Aufnahmen der Sr-reichen Schicht in Abbildung 7.19
konnte bereits die geringe Dichte dieser Schichten basierend auf Löchern und Rissen erklärt werden.
Die Schichtfehler tragen ihrerseits auch zu einem erhöhten Leckstrom bei. Die Ti-reichen Schich-
ten hingegen weisen eine sehr hohe Schichtdichte und gleichzeitig niedrige Leckströme auf. Prin-
zipiell kann an dieser Stelle festgehalten werden, dass durch eine Stöchiometrievariation die Dichte
der Schichten (vgl. Abbildung 7.18) und damit einhergehend die Schottky-Barrierenhöhe und der
Leckstrom gezielt beeinflusst werden können. Während der Leckstrom mit zunehmendem Sr-Gehalt
zunimmt, verhält sich die Permittivität entgegengesetzt und nimmt ab. Dieselbe Tendenz konnte auch
in [140] an SrTiO3-Schichten beobachtet werden. Für die beiden stöchiometrischen Proben liegt sie
im Mittel bei εr = 13,2± 0,6 und somit bei wesentlich geringen Werten (εr = 90 laut [140]). Ursachen
für die im Vergleich zur Literatur erheblich geringeren Permittivitäten können zum Beispiel mecha-
nische Spannungen im Substrat oder eine sich an den Elektroden ausbildende Grenzflächenschicht
sein. Auch die Frequenz, bei der die Messungen stattfinden, spielt eine Rolle sowie die vergleichs-
weise geringe Schichtdicke, auf deren Einflussfaktor nachfolgend noch Bezug genommen wird. Au-
ßerdem muss berücksichtigt werden, dass die dielektrischen Eigenschaften stark von den verwendeten
Elektrodenmaterialien abhängen und für das vorliegende TiN/SrTiO3/Au-System bislang noch keine
Referenzdaten in der Literatur zu finden sind.
Eine Betrachtung der Abhängigkeiten von Leckstrom und Permittivität von der Dicke des Oxids
wurde für drei verschiedene Schichtdicken vorgenommen. So lässt sich in Abbildung 8.20 (a) erken-
nen, dass, im Gegensatz zu den reinen TiO2-Schichten, der Leckstrom in Sperrrichtung mit steigender
Schichtdicke erwartungsgemäß leicht abnimmt. Im Gegensatz zu der starken Schichtdickenabhängig-
(a) I-U-Kennlinien. (b) Leckstrom und Permittivität.
Abb. 8.20: Darstellung der (a) Leckstromkurven und (b) deren zugehörigen Stromstärken I bei 0,5 V und Permittivität εr
bei 1 kHz für amorphe SrTiO3-Schichten (Sr : Ti = 1 : 1) in Abhängigkeit von der Schichtdicke.
keit der Permittivitäten bei TiO2, ist bei SrTiO3 nur eine minimale Abhängigkeit für die untersuchten
Schichtdicken zu verzeichnen, was einen Erklärungsansatz für die geringen Permittivitäten hinsicht-
lich einer Abhängigkeit von der Schichtdicke eliminiert. Zudem erhärtet sich die Vermutung, wonach
im TiO2 die Abhängigkeit der Permittivität von der Schichtdicke mit der steigenden Konzentration an
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Stickstoff zusammenhängt, da eine entsprechende Kontaminierung in SrTiO3 laut XPS-Messungen
innerhalb der Nachweisgrenzen nicht vorliegt (siehe Kapitel 7.2.2).
8.3.2 Leitungsmechanismus des Leckstroms
Untersuchungen bezüglich des Leitungsmechanismus aus I-U-Kennlinien wurden lediglich für die
stöchiometrische Probe (Sr : Ti = 1 : 1) vorgenommen. Für die Ti-reichen Schichten kann an die-
ser Stelle keine Aussage getroffen werden, da keine Durchlassrichtung erkennbar ist. Die Sr-reichen
Schichten konnten nicht untersucht werden, da eine genaue Interpretation der angepassten Kurven
durch die in der Schicht vorhandenen Löcher und Risse (siehe AFM-Aufnahme in Abb. 7.19 (d)) nicht
möglich ist. Die Untersuchung der unterschiedlichen Strom-Spannungs-Abhängigkeiten nach Tabel-
le 4.1 zeigt, dass ebenso wie bei den TiO2-Schichten bis hin zu -1 V Poole-Frenkel-Emission vor-
liegt. Allerdings lassen die Kurvenanpassungen eine Unterscheidung zwischen Schottky- und Poole-
Frenkel-Emission nicht zu. Daher ist zu vermuten, dass beide Mechanismen zur Leitung beitragen,
wie an anderer Stelle in Abbildung 8.22 verdeutlicht ist. Weitere lineare Abhängigkeiten wurden
in diesem Bereich auch für SrTiO3 nicht festgestellt, wodurch Leitungsmechanismen wie Hopping,
TAT oder FNT ausgeschlossen werden können. Die quadratischen Korrelationskoeffizienten beider
Kurvenanpassungen liegen bei R2 = 0,9985. Allerdings kann die Kurvenanpassung in Durchlassrich-
tung erst für U ≤ -0,72 V angesetzt werden, da für kleinere Spannungen die Leitfähigkeit durch den
Leckstrom dominiert wird.
Die nach Kapitel 6.3.2 ermittelten Barrierenhöhen ΦA zeigen, dass mit steigendem Sr/Ti-Verhältnis
deren Höhe von 1,06 eV± 0,01 eV für die stöchiometrische Schicht auf 0,85 eV ± 0,02 eV für die Sr-
reiche Probe fällt, was den steigenden Leckstrom in Abbildung 8.19 (a) basierend auf dem Mechanis-
mus der Schottky-Emission erklärt. Die Abnahme der Barrierenhöhe selbst lässt sich auf zusätzliche
Defekte, hervorgerufen durch die in der Schicht vorhandenen Risse und Lücken (vgl. Abb. 7.19 (d)),
zurückführen, welche die Bandlücke reduzieren. ΦA liegt für stöchiometrische Proben im selben Be-
reich wie jene zwischen den amorphen und polykristallinen TiO2-Schichten und Au. Da für SrTiO3
in der Literatur eine Austrittsarbeit von WSrTiO3 ≈ 4,2 eV [110] angegeben ist, liegt auch der Erwar-
tungsbereich der Schottky-Barriere zwischen Oxid und Au mit 0,9 eV - 1,18 eV im selben Bereich wie
der des TiO2 und schließt somit die berechneten Werte ein. Im Vergleich zu den SrTiO3-Schichten
(n = 2,3 ± 0,1) liegt der Idealitätsfaktor der Sr-reichen Schicht mit n = 8,4 ± 1,6 bei vergleichsweise
hohen Werten und bestätigt somit deren starke Abweichung der Leckstromkurve von einer idealen
Diodenkennlinie.
8.3.3 Polykristalline SrTiO3-Schichten
Zur Beeinflussung des resistiven Schaltverhaltens kann neben der Ionenimplantation auch das Tem-
pern genutzt werden, um durch Auskristallisierung der Schichten 2-dimensionale Defekte wie z.B.
Korngrenzen einzubringen. Dazu ist die stöchiometrische SrTiO3-Probe mit einer Schichtdicke von
15 nm, deren Leckstromkurve bereits in Abbildung 8.20 dargestellt wurde, entsprechend den unter
Kapitel 7.2.7 aufgeführten Bedingungen auf 700 ◦C erhitzt worden.
Zunächst wurde die Permittivität durch Kapazitätsmessungen ermittelt, die ausgehend von [140]
erwartungsgemäß einen höheren Wert von nunmehr 54,6 ± 1,6 zeigt und somit bei Werten liegt, die
um mehr als das dreifache höher sind als jene der amorphen Schichten gleicher Schichtdicke. Nicht
nur die Permittivität, sondern auch der Leckstrom steigt deutlich mit Auskristallisierung der Schicht,
wie ein Vergleich in Abbildung 8.21 zeigt. Das unterstützt die Annahme, wonach weitere Defek-
te im nun polykristallinen Material entstanden sind, bei denen es sich vermutlich um Korngrenzen
handelt. Diese würden auch die Abnahme der Schottky-Barrierenhöhe mit Auskristallisierung der
Schicht von 1,06 eV ± 0,01 eV auf 0,87 eV ± 0,01 eV erklären. Letzterer Wert wurde zusätzlich über
I-T -Messungen unter Verwendung des Richardson-Plots bestimmt (vgl. Kapitel 6.3.2) und weicht
mit 0,72 eV ± 0,01 eV ebenso wie beim TiO2 um etwa 0,2 eV von dem aus der I-U-Charakteristik
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bestimmten Wert ab. Dass ΦA als genauerer Wert für die Schottky-Barrierenhöhe angenommen wird
und jenem aus I-T -Messungen vorzuziehen ist, wurde bereits in Kapitel 8.2.2 begründet. Durch die
reduzierte Barriere ist der Strom über die Diode für Spannungen nahe 0 V größer als der parallele
Leckstrom, weshalb im Bereich kleiner Spannungen für beide Spannungsrichtungen ein exponen-
tieller Stromanstieg messbar ist. Für höhere Spannungen wird der Leckstrom in Sperrrichtung nur
durch thermische Emission bestimmt, während in Durchlassrichtung auch der feldunterstütze An-
teil dazu kommt. Die parallele Leitfähigkeit in diesem Spannungsbereich ist nach Gleichung 6.17
und 6.18 für polykristalline Schichten mit Gp = 8,45 · 10-7 S deutlich höher als jene der amorphen
Schichten mit Gp = 1,31 · 10-10 S, was schließlich zur Erhöhung der gesamten Leitfähigkeit ersterer
Schicht und einer Verschiebung hin zu höheren Stromstärken führt. Weiterhin setzt die Sättigung
der I-U-Kennlinie in Durchlassrichtung bei einer polykristallinen Schicht erst bei deutlich größeren
Stromstärken im Vergleich zu amorphen ein. Dies lässt sich durch den höheren Beitrag der Leit-
fähigkeit über Korngrenzen erklären, welche durch die Auskristallisierung der Schicht im Material
entstanden sind. Allerdings unterscheiden sich Hin- und Rückrichtung der Kennlinien voneinander,
welche durch die nummerierten Pfeile in Abbildung 8.21 verdeutlicht sind. Auf Grund der Rich-
tung der Kennlinie kann im Fall der amorphen Schichten von Aufladungen ausgegangen werden,
während sich eine Erklärung für die polykristallinen Proben bezüglich der Defektzustände im Oxid
findet. Die darin befindlichen Sauerstoffleerstellen sind nach Überschreiten ihrer Aktivierungsener-
gie bei angelegtem Feld in diesem beweglich. Auf Grund ihrer positiven Ladung wandern diese in
Durchlassrichtung weg von der Au/Oxid-Grenzschicht, an welcher die positive Spannung anliegt. In
Sperrrichtung wandern sie zu dieser hin. In ersterem Fall befinden sich so mehr negative Ladungen
am Kontakt, wodurch eine größere Bildladung im Au einbezogen wird. Auf Grund dieser geänderten
Bildladung und der damit verbundenen Änderung der Feld-Antwort wird die Schottky-Barriere lo-
kal reduziert, was die Aufspaltung der Kennlinie erklären kann. Vergleichbare Beobachtungen finden
sich an einer Pt/SrTiO3-Grenzfläche in [315] wieder. Die Inhomogenität der Barrierenhöhe an der
Au/Oxid-Grenzfläche kann ihre Ursache beispielsweise in einer inhomogenen Defektverteilung an
der Oxidoberfläche oder einer intrinsischen Oberflächenrekonstruktion haben [316,317]. Der Einfluss
von Relaxationsprozessen sollte an dieser Stelle auszuschließen sein, da einer geänderten delay-Zeit
nur geringe Stromänderungen folgen.
Abb. 8.21: Vergleich der Leckstromkurven einer amorphen und einer ex situ getemperten polykristallinen SrTiO3-Probe.
Die nummerierten Pfeile kennzeichnen die unterschiedlichen Hin- und Rückrichtungen der Kurven.
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Von einem klassischen ohmschen Verhalten kann auch für polykristalline I-U-Kennlinien nicht ge-
sprochen werden, da bei der Auftragung ln J gegen U , wie auch bei den TiO2-Schichten, nur ein
Teil der Kurve einem linearen Bereich zugeordnet werden kann, was sich erneut auf das parallele
Auftreten von Schottky- und Poole-Frenkel-Emission zurückführen lässt. Beide Emissionsmecha-
nismen konnten aus den entsprechenden I-U-abhängigen Kurvenanpassungen bestimmt und durch
I-T -Messungen bestätigt werden, wie die linearen Abhängigkeiten für den Schottky- und Poole-
Frenkel-Emissionsbereich der Durchlassrichtung in Abbildung 8.22 (a) und (b) belegen. Die Mecha-
nismen sind entsprechend der I-U- und I-T -abhängigen Kurvenanpassungen in (c) zusammengefasst.
Eine Ermittlung der Tiefe der Defektzustände aus der Poole-Frenkel-Emission kann aus den unter
Kapitel 8.2.2 diskutierten Gründen auch für SrTiO3-Schichten nicht angewendet werden.
(a) Schottky-Bereich. (b) Poole-Frenkel-Bereich.
(c) Darstellung der Leitungsmechanismen.
Abb. 8.22: Strom-Temperatur-Abhängigkeiten einer polykristallinen SrTiO3-Schicht im Bereich von (a) Schottky- und (b)
Poole-Frenkel-Emission. Darstellung (c) zeigt einen Vergleich der Leitungsmechanismen einer amorphen und einer ex situ
getemperten polykristallinen SrTiO3-Probe.
Im TiO2 wurde die Änderung der Leckströme mit Auskristallisierung der Schichten auf unter-
schiedlich starke Stickstoffkonzentrationen im Oxid und einen damit einhergehenden Anstieg der
Defektzustände zurückgeführt (siehe Kapitel 8.2.1), während eine Änderung basierend auf einer er-
höhten Leitung über Korngrenzen ausgeschlossen werden kann (siehe Kapitel 9.1.2). Da im SrTiO3
mittels WDXRF und XPS innerhalb der Nachweisgrenzen keine Verunreinigungen nachgewiesen
werden konnten (siehe Kapitel 7.2.2), kann der erhöhte Leckstrom in polykristallinen Schichten
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durchaus auf Korngrenzen beruhen. Aber auch die erhöhte Oberflächenrauigkeit der polykristalli-
nen Schichten im Vergleich zu den amorphen (vgl. Abbildung 7.19 (a) und (f)) könnte eine Erklärung
für die Erhöhung darstellen.
8.3.4 Resistives Schaltverhalten
Versuche, die SrTiO3-Schichten resistiv zu schalten, zeigten, dass es nicht möglich ist, einen wei-
chen Durchbruch zu erzeugen. Bei etwa 6 V bzw. -6 V ist zwar ein Durchbruch erzielbar, jedoch
handelt es sich dabei um einen harten, da innerhalb der Icc kein RESET-Prozess eingeleitet werden
kann. Folglich liegen zu wenige Punktdefekte in der Oxidschicht vor, um resistives Schaltverhal-
ten ermöglichen zu können. In der Literatur wurde undotiertes SrTiO3 jedoch schon vielfach als gut
schaltendes Oxid beschrieben (u.a. [15, 242, 283, 318]). Allerdings ist davon auszugehen, dass durch
die verwendeten Elektrodenmaterialien in der Literatur und die resultierenden sauerstoffbezogenen
Reaktionen zwischen diesen und der Isolatorschicht (siehe Kapitel 4.4.2) stets deutlich mehr intrin-
sische Punktdefekte in Form von Vakanzen (vgl. Kapitel 2.3.2) im Oxid vorhanden waren, als es
bei den vorliegenden Proben auf Grund der beiden inerten Metalle der Fall ist. Es ist anzunehmen,
dass die mittels ALD hergestellten Schichten nicht nur einen sehr guten Reinheitsgrad in Bezug auf
Verunreinigungen durch Fremdatome haben, wie in Kapitel 7.2.2 mittels XPS nachgewiesen werden
konnte, sondern auch, dass die beiden inerten Elektroden TiN und Au auch mit den SrTiO3-Schichten
keine Reaktionen eingehen, die zur vermehrten Bildung von Störstellen führen würden.
Weiterhin unterscheiden sich die ermittelten Schottky-Barrierenhöhen dieser Schichten mit
1,06 eV ± 0,01 eV (siehe Kapitel 8.3.2) nur minimal von denen der TiO2-Proben. Letztere zeigen
jedoch im Gegensatz zu amorphen SrTiO3-Schichten resistives Schalten, was ein weiteres Indiz für
die elektrische Leitung entlang eines leitfähigen Pfades im Volumen der TiO2-Schichten ist. Die Tat-
sache, dass für SrxTiyOz-Schichten kein weicher Durchbruch erzielt werden kann und auch ein harter
erst bei wesentlich höheren Spannungen von U = 6,0 V± 0,2 V stattfindet, lässt vermuten, dass zu we-
nige Vakanzen im Material vorliegen, um einen leitfähigen Pfad auszubilden. Es bleibt festzuhalten,
dass die verwendete MIM-Struktur ungeeignet ist, um resistiv schaltende Speicher mit defektarmen
amorphen SrTiO3-Schichten zu bauen. Jedoch sind diese hervorragend für die Erzeugung einer iso-
lierenden MIM-Struktur mit sehr niedrigen Leckströmen geeignet, welche gezielt mit Dotieratomen
wie Fe oder Nb implantiert werden können, um so eine definierte Vakanzkonzentration zu schaffen,
die resistives Schalten über Vakanzleitung erzeugen kann.
Während es für die amorphen Schichten nicht möglich war resistives Schalten zu beobachten,
zeigen polykristalline Schichten innerhalb einer maximalen Strombegrenzung von Icc = 0,1 A ein
solches nichtflüchtiges Schaltverhalten. In Abbildung 8.23 sind sowohl die Schaltkurve als auch die
entsprechenden Absolutwerte der Widerstände zu sehen. Beim Vergleich des Schaltverhaltens mit
jenem einer Anatas-TiO2-Schicht vergleichbarer Schichtdicke (siehe Abbildung 8.12 (b)) lässt sich
erkennen, dass sich nicht nur die Formen der Schaltkurven ähneln, sondern auch die Widerstandswerte
im gleichen Bereich liegen, was auf gleiche Schaltmechanismen und Ladungsträgertransporte in den
beiden polykristallinen Oxidschichten hindeutet.
Versuche zu alternierenden Schaltzyklen in Abbildung 8.24 (a) und zum Langzeit-Auslesen ei-
ner ein- bzw. ausgeschalteten Schicht in (b) zeigen, dass es sich um nichtflüchtige Speicherzel-
len handelt, welche für aufeinanderfolgende Schaltkurven reproduzierbare Widerstandswerte zeigen,
die im Mittel bei einer Differenz von RON/OFF = 45,1 liegen (siehe Abb. 8.24 (b)). Zudem kön-
nen stabile Werte in beiden Widerstandszuständen ausgelesen werden. Im Vergleich zu einer poly-
kristallinen TiO2-Schicht entspricht dies dem 11-fachen des höchsten Widerstandsverhälnisses von
RON/OFF = 4. Dementsprechend und ausgehend von der höheren Permittivität des polykristallinen
SrTiO3 im Vergleich zum Anatas-TiO2 zeigt sich, dass diese Schichten innerhalb des verwendeten
MIM-Schichtstapels besser geeignet sind, um nichtflüchtige Speicherzellen auf der Basis polykristal-
liner Oxide zu bauen. Da sich die polykristallinen Schichten lediglich in ihrer Mikrostruktur von den
amorphen Schichten unterscheiden sollten, lässt sich an dieser Stelle festhalten, dass die im Material
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Abb. 8.23: Darstellung einer reproduzierbaren bipolaren Schaltkurve für einen TiN/SrTiO3/Au-Schichtstapel mit po-
lykristalliner Oxidstruktur. Neben dem Stromverlauf (pink) ist auch der Verlauf des gemessenen Widerstandes (grün)
eingezeichnet.
entstandenen Korngrenzen das resistive Schalten über 2-dimensionale Defekte begünstigen. Somit
wird aus einer sehr guten Isolatorschicht ein resistiv schaltendes Bauteil erzeugt.
(a) Alternierendes Ein- und Ausschalten. (b) Langzeit-Auslesen.
Abb. 8.24: Vergleich der (a) Widerstandswerte beim wiederholten Auslesen einer zunächst ein- und anschließend ausge-
schalteten polykristallinen SrTiO3-Schicht mit einer Schichtdicke von 15 nm und (b) Widerstandswerte bei wiederholtem
Ein- und Ausschalten bei je 0,2 V.
8.3.5 Vergleich des Leitungsmechanismus resistiv schaltender SrTiO3- und
TiO2-Schichten
In Anlehnung an die in Kapitel 8.2.2 beschriebene Vorgehensweise wurden die Leitungsmechanis-
men während des Schaltvorganges in polykristallinen SrTiO3-Schichten anhand der I-U- und I-T -
abhängigen Kennlinien bestimmt und das Resultat grafisch in Abbildung 8.25 dargestellt. Untermau-
ernd zu den sehr guten quadratischen Korrelationskoeffizienten der I-U-abhängigen Kurvenanpas-
sungen mit R2 ≥ 0,9992 sind am Beispiel des OFF-Zustandes die zugehörigen Strom-Temperatur-
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Abhängigkeiten in Abbildung 8.26 aufgeführt, die in guter Näherung linear verlaufen und somit
die ermittelten Leitungsmechanismen aus den I-U-abhängigen Kennlinien bestätigen. Die elektri-
sche Leitung wird auch für polykristalline SrTiO3-Schichten durch Poole-Frenkel-Leitung dominiert,
die für höhere Spannungen in quasiohmscher Leitung resultiert. Da sich der Leitungsmechanismus
im Allgemeinen nicht von jenem des polykristallinen TiO2 unterscheidet, soll für dessen ausführliche
Erläuterung an dieser Stelle auf Kapitel 8.2.4 verwiesen werden. Die thermische Aktivierungsener-
gie aus dem Arrhenius-Plot in Abbildung 8.26 (a) liegt mit 0,07 eV nahe der Anregungsenergie bei
Raumtemperatur und lässt auf flache Defektniveaus im Oxid schließen, ebenso wie bei den TiO2-
Schichten.
Abb. 8.25: Leitungsmechanismen innerhalb der resistiven Schaltkurve einer 15 nm dicken polykristallinen SrTiO3-Probe.
Der deutlichste Unterschied zwischen den beiden auf TiO2 bzw. SrTiO3 beruhenden Speicherzellen
liegt in deren Flüchtigkeit. Während erstere MIM-Speicher nichtflüchtiges Schaltverhalten für amor-
phe und flüchtiges für polykristalline Schichten zeigen, konnte für polykristalline SrTiO3-Schichten
nichtflüchtiges Schalten nachgewiesen werden, für amorphe Schichten hingegen war kein Schalten
zu beobachten. Wie bereits in Kapitel 8.3.4 angesprochen, kommt es durch die Auskristallisierung
einer SrTiO3-Schicht zur Bildung zusätzlicher 2-dimensionaler Defekte im Oxid, entlang derer es zur
Ausbildung eines Filaments bestehend aus Sauerstoffleerstellen kommen kann, über das schließlich
das resistive Schalten stattfindet.
Für einen Vergleich der Schaltmechanismen von TiO2 und SrTiO3 muss, ebenso wie für die Diskus-
sion der Höhe des Leckstroms in Abhängigkeit von der Kristallinität, die Stickstoffdefektkonzentrati-
on betrachtet werden. Während in SrTiO3 keine Fremdatome nachgewiesen werden konnten (vgl. Ka-
pitel 7.2.2), liegt Stickstoff in den amorphen und polykristallinen TiO2-Schichten vor (vgl. Kapi-
tel 7.1.3), wobei die Konzentration in letzteren vergleichsweise höher ist. Entsprechend polykristal-
linem TiO2 wird auch in SrTiO3 die Ausbildung eines 2-dimensionalen leitfähigen Pfades entlang
von Korngrenzen angenommen (siehe Kapitel 8.2.3). Allerdings ist es denkbar, dass die zusätzlichen
Stickstoffatome im TiO2 nach Abschalten der äußeren Spannung die zur Ausbildung des leitfähigen
Pfades notwendigen Vakanzzustände durch den Ausgleich interner Felder, kompensieren und somit
das Filament schmälern. Somit könnte das Filament durch die reduzierte Anzahl an Vakanzen zu
instabil sein, als dass es bei ausgeschaltetem äußeren Feld bestehen bleibt. Einen Hinweis auf unter-
schiedlich stark ausgeprägte Filamente liefert die höhere RESET-Spannung des SrTiO3, die mit -2,8 V
deutlich höher als jene des TiO2 mit -0,75 V liegt und auf einen stärker ausgeprägten Pfad im SrTiO3
hinweist. Zukünftige hochaufgelöste TEM-Aufnahmen im Bereich des leitfähigen Pfades oder non-
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RBS-Untersuchungen zur Bestimmung der Defektverteilung sollten auch hier weiteren Aufschluss
geben.
(a) Poole-Frenkel-Emission. (b) Ohmsche Leitfähigkeit.
Abb. 8.26: Linearer Verlauf temperaturabhängiger I-U-Messungen einer polykristallinen SrTiO3-Schicht im OFF-
Zustand für (a) den Poole-Frenkel-Mechanismus und (b) ohmsche Leitung anhand von Hopping.
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9 Modizierung der Oxidstruktur und des
resistiven Schaltverhaltens durch
Ionenimplantation
Das folgende Kapitel beschreibt die durch Kr+-Implantation hervorgerufenen Modifikationen der Ei-
genschaften unterschiedlicher Schichtsysteme und die damit verknüpften Auswirkungen auf das re-
sistive Schaltverhalten. Zu diesem Zweck wurden Kr+-Ionen mittels verschiedener Fluenzen in TiO2-
und SrTiO3-Schichten unterschiedlicher Mikrostruktur implantiert.
9.1 Resistives Schaltverhalten Kr+-implantierter
TiN-TiO2-Au-Schichtstapel
Für gezielte Modifikationen der Eigenschaften im TiO2 wurden Kr+-Ionen mit Fluenzen F von
1 · 1013 Ionen/cm2 bis 1 · 1016 Ionen/cm2 in amorphe (TS = 150 ◦C), teilweise kristallisierte Anatas-
(TS = 250 ◦C) und vollständig kristallisierte Anatas-TiO2-Schichten implantiert. Letztere Schichten
wurden zunächst bei 150 ◦C über ALD als amorphe Schichten abgeschieden und anschließend ent-
sprechend der in Kapitel 7.2.6 beschriebenen Temperung für SrTiO3 mit einer Aufheiz- und Abkühl-
rate von 20 K/min und einer Haltezeit von 4 h unter atmosphärischen Bedingungen bei 400 ◦C ge-
tempert. GIXRD-Spektren dieser Schichten zeigen entsprechend Abbildung 7.7 reine Anatas-Reflexe
ohne weitere Rutil- oder Fremdphasen und sollen daher an dieser Stelle nicht nochmals detailliert
aufgeführt werden.
9.1.1 Optische und strukturelle Charakterisierung
Durch die Ionenimplantation treten unterschiedlich starke Strahlenschäden in Abhängigkeit von der
verwendeten Fluenz in den Schichten auf, wie bereits in Kapitel 5 detailliert ausgeführt wurde. Dass es
sich bei diesen Strahlenschäden tatsächlich um Frenkel-Paare, d.h. Umordnungen der Atome handelt
und nicht um Vakanzen, wie man aus der SRIM-Simulation fälschlicherweise annehmen könnte, zeigt





mit der simulierten Anzahl an Vakanzen pro implantiertem Ion Vi am Punkt Rp für unterschiedliche
Fluenzen F . Laut TRIM werden für eine Implantation mit 30 keV und einer Implantationstiefe von
16 nm 445 Vakanzen pro Ion in der Anatas-Schicht, 416 in der amorphen Schicht und 578 in der
teilkristallinen Anatas-Schicht erzeugt. Für eine Fluenz von 1 · 1013 Ionen/cm2 mit 445 Ionen/cm2
führt dies zu einer „Vakanzkonzentration“ von 2,78 · 1021 Vakanzen/cm3 bei Anatas-Schichten. Der
Wert entspricht etwa einem Zehntel der Atomdichte der Ausgangsprobe von 2,83 · 1022 Ionen/cm2.
Sollten tatsächlich so viele Vakanzen entstehen, müssten sich Brechungsindex und Bandlücke merk-
lich verändern. Jedoch sind sowohl für n als auch Eg keine Unterschiede zwischen der implan-
tierten und der Ausgangsprobe messbar, wie nachfolgend in diesem Kapitel noch diskutiert wird.
Wird entsprechend die „Vankanzkonzentartion“ für eine Fluenz von 2 · 1015 Ionen/cm2 berechnet,
so ergibt sich sogar eine Konzentration von 5,56 · 1023 Vakanzen/cm3, was deutlich über der ei-
gentlichen Atomdichte der Ausgangsprobe liegt und somit schlichtweg unsinnig ist. Außerdem ist
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die Affinität von Sauerstoff zu Titan während der Stoßkaskade so hoch, das Sauerstoff sich stets an
die freien Ti4+-Ionen binden würde. Demzufolge ist für die Interpretation der Ergebnisse nicht von
Vakanzbildungen durch die Kr+-Implantation auszugehen, sondern von Umverteilungen der Atome
in der Schicht, wie auch in Kapitel 5 beschrieben wurde. Diese These wird unterstützt durch XPS-
Messungen, welche die Bindungsenergien der Ti4+-Ionen in TiO2-Schichten nach der Ionenimplan-
tation zeigen. In Abbildung 9.1 ist das zugehörige XPS-Spektrum der Probenoberfläche energetisch
unterschiedlich implantierter Anatas-Schichten dargestellt. Im Falle hoher Vakanzbildung durch die
eingeschossenen Kr+-Ionen ändert sich die Ladung einiger Ti4+-Ionen zu Ti3+, die eine Anregungs-
linie bei 457 eV im Spektrum erzeugen [319]. Bis hin zu einer Fluenz von F = 1 · 1015 Ionen/cm2
ist jedoch kein Ti3+-Peak im Bereich von 457 eV detektierbar. Für F = 1 · 1016 Ionen/cm2 tritt ei-
ne schmale Schulter an dieser Position auf. Jedoch ist sie nicht einer Vakanzbildung, sondern dem
Oberflächenabsputtern auf Grund der hohen Implantationsenergie zuzuschreiben, wie weiterführend
anhand von SE-Messungen ausgeführt wird.
Abb. 9.1: XPS-Spektrum der Ti 2p-Region für Anatas-TiO2-Schichten, welche mit unterschiedlichen Fluenzen durch Kr+-
Ionen implantiert wurden.
Die aus SE- und XRR-Untersuchungen bestimmten Schichtdicken und -dichten der Ausgangs-
schichten sowie die mittels des unter Kapitel 5 beschriebenen Simulationsverfahrens ermittelten Im-
plantationsenergien und -tiefen wurden bereits in Tabelle 5.1 aufgeführt. Nach der Kr+-Implantation
wurden die Proben erneut mittels SE untersucht und entsprechend Kapitel 7.1.4 deren Brechungsin-
dex und die Position der optischen Bandlücke bestimmt. Die Daten sind zusammen mit jenen einer
unimplantierten Schicht in Abbildung 9.2 (a) und (b) aufgetragen. Während die Ausgangsproben noch
die gleichen Brechungsindizes aufweisen, gehen die Werte für die implantierten Schichten deutlich
auseinander. Alle drei Probenserien zeigen jedoch denselben Trend mit zunehmender Fluenz, wonach
sich n von 1 · 1013 Ionen/cm2 bis 5 · 1014 Ionen/cm2 nur geringfügig ändert und ab 2 · 1015 Ionen/cm2
deutlich abnimmt. Um diese Beobachtung zu erklären, wurden weitere Untersuchungen bezüglich
Schichtdicke und Mikrostruktur in Abhängigkeit von der zur Implantation eingesetzten Fluenz durch-
geführt, da n von beiden Komponenten stark beeinflusst wird. Abbildung 9.2 (b) zeigt, dass durch
Anpassung der Fluenzen auch die Energie der optischen Bandlücke in Abhängigkeit von den un-
terschiedlichen Mikrostrukturen variiert werden kann. Während sie sich für F < 1 · 1016 Ionen/cm2
bei den teilkristallinen Anatas-Schichten innerhalb der Fehlerbereiche mit zunehmender Fluenz nicht
ändert, nimmt Eg für die amorphen Schichten stetig zu und bei den Anatas-Schichten für größere
Fluenzen stärker ab. Auch hier folgt eine Erklärung über die aus SE-Daten bestimmte Schichtdicke
und veränderliche Mikrostruktur in Abhängigkeit von der verwendeten Fluenz.
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(a) Brechungsindex n. (b) Energie der optischen Bandlücke Eg.
Abb. 9.2: Darstellung des (a) Brechungsindex n und (b) der Position der optischen Bandlücke Eg für amorphe (blau),
Anatas- (lila) und teilkristalline Anatas-TiO2-Schichten (türkis), die mit unterschiedlichen Fluenzen mit Kr+-Ionen implan-
tiert wurden.
Die Ausreißer für F = 1 · 1016 Ionen/cm2 können ebenfalls anhand von SE-Daten erklärt wer-
den. Zu diesem Zweck ist in Abbildung 9.3 die Dicke der Schichten in Abhängigkeit der zur Im-
plantation verwendeten Fluenz (durchgezogene Linie) aufgetragen. Es lässt sich erkennen, dass die
Schichtdicke der amorphen und Anatas-Schichten für F = 1 · 1016 Ionen/cm2 deutlich abnimmt. Für
letztere wurde d für F = 2 · 1016 Ionen/cm2 zu 21,3 nm ± 0,2 nm und für F = 5 · 1016 Ionen/cm2
zu 11,9 nm ± 0,3 nm bestimmt. Die Zahlen machen deutlich, dass Fluenzen ab 1 · 1016 Ionen/cm2
so hoch sind, dass zusätzlich zur Umverteilung der Schichtatome auch ein Sputtereffekt einsetzt,
durch den die Oberfläche allmählich abgetragen wird. Da die Schichtdicke jedoch die optischen und
elektrischen Eigenschaften der Proben maßgeblich beeinflusst, wurden implantierte Schichten mit
F ≥ 1 · 1016 Ionen/cm2 für die folgenden Untersuchungen nicht berücksichtigt, da sie mit den ande-
ren Proben nicht mehr vergleichbar sind. Basierend auf diesen Messungen wurden die unter Abbil-
dung 5.3 in Kapitel 5 gezeigten dynamischen Strahlenschäden aus den simulierten SRIM-Daten er-
mittelt.
Ab einer Fluenz von F > 2 · 1014 Ionen/cm2 ist in Abbildung 9.3 anhand der gestrichelten Lini-
en die Ausbildung einer stetig ansteigenden Mischschicht zwischen Oxid und TiN-Bodenelektrode
auszumachen, die sich in ihrer Schichtdicke für die drei Probenserien entsprechend der verwendeten
Fluenz unterscheiden und ohne die es für die höheren Fluenzen nicht gelingt, eine gute Überein-
stimmung der gemessenen Daten mit dem Anpassungsmodell zu erzielen. Aus der SRIM-Simulation
in Kapitel 5 geht hervor, dass die aus der Kr+-Implantation resultierenden Stoßkaskaden bis hin zu
einer Fluenz von F = 1 · 1016 Ionen/cm2 nicht in die TiN-Bodenelektronenschicht vordringen. Die
Schichtdickenanpassungen lassen jedoch den Schluss zu, dass bereits für F ≥ 1 · 1015 Ionen/cm2 die
Ausbildung einer Mischschicht stattfindet. Diese Diskrepanz kann durch variable Simulationspara-
meter wie die Oberflächenbindungsenergie hervorgerufen werden.
Die am weitesten ausgedehnte Mischschicht scheint sich in den teilkristallinen Anatas-Schichten
auszubilden, die geringste im Anatas. Die extrem hohe Mischschicht der teilkristallinen Schicht für
F = 1 · 1016 Ionen/cm2 erklärt auch den enormen Anstieg der Bandlücke in Abbildung 9.2 (b) für
diese Fluenz. Auffällig ist die Übereinstimmung des Abfalls von Eg mit der Ausbildung der Misch-
schicht für Anatas-Schichten. Die Ausbildung einer Mischschicht kann auch die Bildung zusätzlicher
Zustände in der Bandlücke bewirken, was nicht zu einer Verschiebung, sondern einer Verkleinerung
ihrer Energie führt und in der SE-Anpassung dasselbe Ergebnis zeigt. Die ab F > 2 · 1015 Ionen/cm2
deutlich ausgeprägte Mischschicht stimmt auch gut mit dem drastischen Abfall des Brechungsindex
aller drei Probenserien für die entsprechende Fluenz überein.
132 9 Modizierung der Oxidstruktur und des resistiven Schaltverhaltens durch Ionenimplantation
Abb. 9.3: Aus SE-Daten ermittelte Oxidschichtdicke und Dicke einer Mischschicht zwischen TiO2 und TiN-
Bodenelektrode in Abhängigkeit von der zur Kr+-Implantation verwendeten Fluenz und Mikrostruktur. Die gestrichelten
Linien stellen die Schichtdicke der Mischschicht dar, die durchgezogenen jene des gesamten Oxids.
Ein weiterer Erklärungsansatz bezüglich des Verlaufs der optischen Eigenschaften führt über die
sich ändernde Mikrostruktur. Hierzu wurden die GIXRD-Spektren aller Ausgangsproben mit jenen
der implantierten Proben verglichen. In Abbildung 9.4 sind jeweils die GIXRD-Spektren aller (a)
Anatas- und (b) teilkristallinen Anatas-Schichten im Bereich des 101-Anatas-Reflexes dargestellt, da
dieser Reflex die höchste Intensität aller Anatas-Reflexe hat. Auch in den amorphen Schichten finden
Umsortierungen statt, die jedoch auf Grund der bereits anfänglich amorphen Struktur mittels GIXRD
nicht nachgewiesen werden können.
(a) Anatas-TiO2-Schichten mit polykristalliner Struktur,
TS = 150 ◦C + Temperung bei 400 ◦C.
(b) Anatas-TiO2-Schichten mit teilkristalliner Struktur,
TS = 250 ◦C.
Abb. 9.4: GIXRD-Spektren für (a) kristalline Anatas- und (b) teilkristalline Anatas-TiO2-Schichten, die mit unterschied-
lichen Fluenzen Kr+-implantiert worden. Die violett gestrichelte Linie zeigt den 101-Anatas-Reflex einer unimplantierten
Probe. Für die darunter folgenden Spektren steigt die zur Implantation verwendete Fluenz allmählich an. Proben gleicher
Fluenzen sind in beiden Spektren mit denselben Farben dargestellt. Das dick hervorgehobene Spektrum kennzeichnet die
Probe, ab welcher der 101-Reflex nicht mehr nachweisbar ist.
Entsprechend der anfänglichen Vermutung aus den Simulationsergebnissen in Kapitel 5, wonach
bei hohen Fluenzen eine Amorphisierung der Schichten eintreten sollte, ist eine Abnahme des
101-Anatas-Reflexes unter die Nachweisgrenze zu beobachten, was diese Annahme bestätigt. Für
9.1 Resistives Schaltverhalten Kr+-implantierter TiN-TiO2-Au-Schichtstapel 133
Anatas-Schichten setzt eine nachweisbare Amorphisierung ab einer Fluenz von F = 1 · 1015 Ionen/cm2
ein und für teilkristalline Anatas-Schichten ab einer Fluenz von F = 2 · 1015 Ionen/cm2. Der geringe
Unterschied in den Fluenzen kann mit der unterschiedlichen Schichtdicke der Probensätze in Zu-
sammenhang gesetzt werden. Da die teilkristallinen Anatas-Schichten rund 8 nm dicker sind als die
Anatas-Proben, werden auch vergleichsweise mehr Kr+-Ionen benötigt, um die gesamte Schicht zu
amorphisiern. Außerdem ist das sich ändernde Volumen der Anatas-Anteile in den vollständig kristal-
lisierten Schichten größer als in den teilkristallinen, wodurch eine Änderung dieser eher nachweisbar
ist. Der Abfall des Brechungsindex aller drei Probenserien hängt den Ergebnissen zufolge sowohl
mit der sich ausbildenden Mischschicht als auch der nachgewiesenen Amorphisierung der Schich-
ten zusammen. Die Tatsache, dass sich die Breite der Reflexe bis hin zu ihrer Abnahme unter die
Nachweisgrenze nicht ändert, zeigt, dass die Kristallitgröße durch die Ionenimplantation unverändert
bleibt.
9.1.2 Leckstrom und Permittivität
Die im vorherigen Kapitel nachgewiesene Amorphisierung der Proben durch Kr+-Implantation wirkt
sich insbesondere auf den Leckstrom der implantierten Schichten aus, der in Abbildung 9.5 für al-
le drei Probensätze aufgetragen ist. Zunächst lässt sich festhalten, dass die Werte für teilkristalline
Abb. 9.5: Leckstrom der TiO2-Implantationsserien bei 0,5 V.
Anatas-Schichten wesentlich höher liegen, als jene der Anatas- und amorphen Schichten. Letztere
ähneln sich sehr stark und zeigen ab einer Fluenz von F = 1 · 1015 Ionen/cm2 identische Werte inner-
halb der Fehlertoleranz, die erneut aus der Standardabweichung fünf unterschiedlicher Messkurven
bestimmt wurde. Die Werteangleichung lässt sich auf die Amorphisierung der Schichten zurückfüh-
ren. Besonders deutlich ist dieser Effekt bei den teilkristallinen Schichten zu beobachten, welche
nach deren Amorphisierung ab F = 2 · 1015 Ionen/cm2 ebenfalls gleiche Stromstärken zeigen. Die
starke Schwankung der zugehörigen Probenwerte kleinerer Fluenzen ist vermutlich weniger auf den
Einfluss der Implantation, als auf den variierenden Anteil polykristalliner bzw. amorpher Phasen un-
terhalb des gemessenen Au-Kontaktes zurückzuführen. Die Tatsache, dass sich die Leckströme der
amorphen und ex situ getemperten Anatas-Schichten im Gegensatz zu jenen der amorphen und in situ
bei TS = 300 ◦C abgeschiedenen teilkristallinen Ausgangsproben stark ähneln, spricht ebenfalls der
Theorie einer durch Korngrenzen gesteigerten Leitfähigkeit entgegen und unterstützt die These, wo-
nach der Leckstrom auf Störstellen durch erhöhte Stickstoffeinlagerung in den Schichten beruht. Da
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die Anatas-Schichten durch Tempern unter atmosphärischen Bedingungen aus den amorphen Pro-
ben erzeugt wurden, kann davon ausgegangen werden, dass sich durch den Vorgang des Temperns
kein weiterer Stickstoff in die Schichten einlagert hat und die N2-Konzentration beider Proben somit
identisch ist.
Zur Erläuterung des Leitungsmechanismus, entsprechend der unter Kapitel 8.2.2 demonstrierten
Vorgehensweise und den durch die Implantation hervorgerufenen Änderungen, erfolgt an dieser Stelle
ein Vergleich zwischen einer unbehandelten und einer mit F = 2 · 1013 Ionen/cm2 implantierten amor-
phen Probe. Die Betrachtung der Leckstromkurven in Abbildung 9.6 in Durchlassrichtung lässt gut er-
kennen, dass beide Proben dieselben Leitungsmechanismen aufzeigen, welche bereits in Kapitel 8.2.2
erläutert wurden. Allerdings scheint die Dominanz der Poole-Frenkel-Leitung für die implantierte
Probe etwas geringer zu sein, da sich bis hin zu -0,6 V die untergelagerte Schottky-Emission nach-
weisen lässt.
Abb. 9.6: Leckstromkurve einer unbehandelten im Vergleich zu einer mit F = 2 · 1013 Ionen/cm2 implantierten amorphen
TiO2-Schicht.
Aus der Bestimmung der Schottky-Barrierenhöhe für die drei implantierten Probensätze (siehe
Abbildung 9.7 (a)) geht hervor, dass der Probensatz mit dem höchsten Leckstrom in Sperrrichtung
erwartungsgemäß zu den in Kapitel 8.2.1 diskutierten Beobachtungen auch die niedrigste Barrie-
renhöhe hat. Zudem ist zu erkennen, dass sich ebenso wie die Leckströme auch die Barrierenhöhen
nach der Amorphisierung der Anatas- und teilkristallinen Anatas-Schichten den Werten der amor-
phen Schichten angleichen. Abgesehen von dieser Beobachtung scheinen die restlichen Werte für
kleinere Fluenzen nur minimal zu schwanken, was die Schottky-Barrierenhöhe als unabhängig von
der Ionenimplantation identifiziert und damit erneut auf einen volumendominierten Leitungsprozess
hinweist. Anhand des Idealitätsfaktors in Abbildung 9.7 (b) lässt sich feststellen, dass sich mit zu-
nehmender Kristallisierung auch das Schottky-Verhalten der Kondensatoren verbessert. Der Anstiegt
im Verlauf der Anatas-Schichten lässt sich wieder durch die Amorphisierung und die daraus resultie-
rende Werteannäherung an die amorphen Schichten erklären. Mit zunehmender Fluenz lässt sich für
die Anatas- und amorphen Schichten festhalten, dass der Idealitätsfaktor tendenziell steigt, was den
Schluss zulässt, dass die unter Kapitel 8.2.2 als zusätzlicher Leitungsmechanismus bestimmte Poole-
Frenkel-Emission zunehmend an Einfluss gewinnt und bei den amorphen Schichten vergleichsweise
am höchsten ist.
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(a) Schottky-Barrienhöhe ΦA. (b) Idealitätsfaktor ni.
Abb. 9.7: Darstellung der (a) Barrierenhöhe und des (b) Idealitätsfaktors für TiO2 unterschiedlicher Mikrostruktur der zur
Kr+-Implantation verwendeten Fluenz F .
Ein Blick auf die Permittivitäten der Probenserien in Abbildung 9.8 zeigt, dass sich die Ionenim-
plantation ab einer Fluenz von F = 2 · 1013 Ionen/cm2 tendenziell positiv auf diese auswirkt. Da laut
Formel 6.21 εr direkt proportional zur Kapazität ist, kann davon ausgegangen werden, dass eine Stei-
gerung der Ladungsspeicherfähigkeit der Proben zu erwarten ist. Der Abfall der Werte der Anatas-
und amorphen Schichten für F > 2 · 1014 Ionen/cm2 korreliert mit der sich laut SE-Daten ausbilden-
den Mischschicht und identifiziert diese als negativen Faktor für die Speicherfähigkeit der Ladung.
Die Dicke der Mischschicht nimmt ab ihrer Ausbildung mit zunehmender Fluenz zu und somit auch
ihr Verhältnis zur effektiven TiO2-Schicht. Ausgehend von zwei in Reihe geschalteten Kondensato-
ren und dem zunehmenden Einfluss der Mischschicht begründet sich auch der Abfall der relativen
Permittivitäten.
Abb. 9.8: Permittivität bei f = 1 kHz für TiO2 unterschiedlicher Mikrostruktur in Abhängigkeit von der zur Kr+-
Implantation verwendeten Fluenz F .
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9.1.3 Resistives Schaltverhalten
Basierend auf den Ergebnissen zum resistiven Schalten in unimplantierten TiO2-Schichten unter-
schiedlicher Mikrostruktur (siehe Kapitel 8.2.3) wurden entsprechende Untersuchungen an den drei
implantierten Probenserien vorgenommen. Ein Schaltverhalten konnte für amorphe und vollstän-
dig polykristalline Schichten beobachtet werden, nicht aber für die teilkristallinen Schichten. Die-
se Beobachtung deckt sich mit der Untersuchung des Schaltverhaltens an den Ausgangsproben in
Kapitel 8.2.3. Darin wurde bereits beschrieben das davon ausgegangen wird, dass die Ausbildung
eines durchgängigen leitfähigen Pfades durch das parallele Vorliegen amorpher und polykristalliner
Phasen im Oxid verhindert wird.
Ausgehend von den in Kapitel 8.2.4 gezeigten I-U-abhängigen Kurvenanpassungen und den dar-
aus resultierenden Leitungsmechanismen einer resistiven Schaltkurve wurden dieselben Anpassungen
auch für die implantierten Schichten durchgeführt. Die quadratischen Korrelationen heben sich nur
geringfügig von jenen in Abbildung 8.17 ab. Zur Überprüfung der angenommenen Leitungsmecha-
nismen wurden zusätzlich I-T -Messungen an den implantierten Schichten durchgeführt. Am Beispiel
einer mit F = 2 · 1013 Ionen/cm2 implantierten amorphen TiO2-Probe sind deren lineare Zusammen-
hänge in Abbildung 9.9 für einzelne Spannungen im OFF-Zustand dargestellt. Beide Kurvenverläufe
zeigen sowohl für Poole-Frenkel- als auch ohmsche Leitung anhand von Hopping die zuvor bestimm-
ten Abhängigkeiten und untermauern somit die postulierten Leitungsmechanismen.
(a) Poole-Frenkel-Emission. (b) Ohmsche Leitfähigkeit.
Abb. 9.9: Lineare Abhängigkeiten temperaturabhängiger I-U-Messungen der Schaltkurve einer mit
F = 2 · 1013 Ionen/cm2 implantierten amorphen TiO2-Probe im OFF-Zustand für (a) Poole-Frenkel-Emission und
(b) ohmsche Leitung durch Hopping.
Im ON-Zustand hingegen sind die Daten zu verrauscht, um definierte Abhängigkeiten in temperatu-
rabhängigen Messungen ausmachen zu können. Drei mögliche Erklärungsansätze kommen hier infra-
ge. Zum einen entsteht während der Filamentausbildung Joulsche Wärme entlang des Leitungspfades,
wie bereits u.a. in [320] nachgewiesen werden konnte. Während des Schaltvorganges fließen bis etwa
10 mW entlang des leitfähigen Pfades. Die entstehende Joule-Wärme würde zur Verfälschung der au-
ßen gemessenen Probentemperatur führen. Außerdem kann sie nicht nur zur Auskristallisierung der
Region um das Filament führen, sondern auch zur erhöhten Anregung von Elektronen, die zur ohm-
schen Leitung beitragen. Auch die ionische Beweglichkeit wird erhöht, weshalb das Filament schon
bei geringeren Spannungen brechen kann. Gegen diese Annahme spricht jedoch, dass sich zum einen
die Durchbruch-Spannungen mit steigender Temperatur nicht ändern und zum anderen die Tatsache,
dass der Effekt der Joule-Wärme im OFF-Zustand noch deutlicher sein sollte. Nachgewiesenermaßen
ist die Joulsche Wärme an der dünnsten Stelle im Filament am höchsten [287], was bedeutet, dass sie
beim Brechen des Pfades, d.h. im OFF-Zustand, auf Grund des steigenden Widerstandes noch hö-
her sein sollte. Da die Messdaten hier jedoch eine gute Übereinstimmung zu den I-U-abhängigen
Kurvenanpassungen zeigen, spricht dies gegen das Argument der Datenverfälschung durch Joulsche
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Wärme.
Ein weiterer Ansatzpunkt bezieht sich auf den Relaxationsstrom, der bereits für den Leckstrom in
Kapitel 8.2.2 nachgewiesen wurde und der den elektrischen Leitungsmechanismus überlagern könnte.
Um einen solchen Effekt nachzuweisen, wurde eine Schaltkurve bei unterschiedlichen delay-Zeiten
aufgenommen. Die I-U-Kennlinien der unterschiedlichen delay-Zeiten in Abbildung 9.10 zeigen je-
doch keine nennenswerten Abweichungen voneinander, weshalb auch diese Argumentation widerlegt
ist. Nach Ausschluss dieser beiden Erklärungsansätze wird davon ausgegangen, dass die Elektronen
im ON-Zustand delokalisiert im Oxid vorliegen und sich daher frei im Defektband bewegen können.
Im Gegensatz zum halbleiterdominierten OFF-Zustand überwiegt somit im niederohmigen Zustand
ein metallischer Charakter.
Abb. 9.10: Darstellung einer Schaltkurve einer mit F = 2 · 1013 Ionen/cm2 implantierten amorphen TiO2-Probe in Abhän-
gigkeit von der delay-Zeit.
Aus den Schlussfolgerungen ergeben sich die in Abbildung 9.11 dargestellten Leitungsmechanis-
men innerhalb einer resistiven Schaltkurve einer mit F = 2 · 1013 Ionen/cm2 implantierten amorphen
Schicht. Grundlegend ähneln sie stark denen einer unbehandelten Probe, deren Zusammenhänge be-
reits in Kapitel 8.2.4 dargelegt worden. Vor allem im niederohmigen Zustand treten jedoch Unter-
schiede auf, die in der Ausdehnung der Spannungsbereiche der einzelnen Mechanismen liegen. So
fällt auf, dass die ohmsche Leitung der implantierten Probe sowohl in Vorwärts- als auch Rück-
wertsrichtung des ON-Zustandes bereits ab ± 0,3 V einsetzt. Ausgehend vom Mechanismus der un-
behandelten Schicht und der Tatsache, dass für den Spannungsbereich zwischen ± 0,3 V und ± 0,6 V
zusätzlich Poole-Frenkel-Emission nachgewiesen werden kann, ist davon auszugehen, dass durch
die Ionenimplantation schon im Bereich geringerer Spannungen mehr Defektzustände zur Verfügung
stehen, die auf der Basis der Poole-Frenkel-Emission zu einer früher einsetzenden ohmschen Leit-
fähigkeit führen. Auch im OFF-Zustand der Vorwärtsrichtung dominiert die ohmsche Leitung auf
Grund der gesteigerten Anzahl angeregter Elektronen bis hin zu niedrigeren Spannungen.
Aus den Beobachtungen lässt sich schließen, dass durch die Umordnung der Atome und Bindun-
gen durch die Kr+-Implantation weitere Defektzustände im Material entstehen. Aus der Steigung der
linearen Anpassung des Arrhenius-Plots in Abbildung 9.9 (a) lässt sich eine thermische Aktivierungs-
energie für die Poole-Frenkel-Emission in Höhe von 0,18 eV berechnen. Da bei einem volumendo-
minierten Leitungsprozess die Schottky-Barriere keine Rolle spielt, heißt das, dass die thermische
Energie zur Anregung von Elektronen aus Defektniveuas benötigt wird. Da deren Energie bei Raum-
temperatur bei etwa 0,03 eV liegt, die berechnete Energie jedoch um ein 6-faches höher ist, lässt sich
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Abb. 9.11: Leitungsmechanismen der resistiven Schaltkurven einer unbehandelten und einer mit
F = 2 · 1013 Ionen/cm2 implantierten amorphen TiO2-Probe.
an dieser Stelle festhalten, dass es sich bei den durch die Implantation hervorgerufenen Defekten um
tiefe Störstellen handeln muss. Für die unbehandelte Probe ist nur bedingt eine lineare Abhängigkeit
im selben Spannungsbereich auszumachen. Die daraus ermittelte Aktivierungsenergie liegt bei nur
0,04 eV und ist ebenso wie die polykristallinen SrTiO3-Schichten flachen Störstellen zuzuordnen.
Die zusätzlich eingebrachten tiefen Defektzustände in den implantierten Proben wirken sich auch
auf den RESET-Prozess und den daraus resultierenden OFF-Zustand aus. Es ist anzunehmen, dass
eine erhöhte Anzahl an Defektzuständen bei deren Abwanderung von der Au- in Richtung TiN-
Elektrode dazu führt, dass im Vergleich zur unbehandelten Probe nach dem RESET mehr Defekte
nahe der Deckelektrode vorliegen und die Erhöhung des Widerstandes somit etwas geringer ausfällt.
Daraus resultiert schließlich ein geringeres RON/OFF-Verhältnis. Je höher die zur Implantation ver-
wendete Fluenz ist, desto geringer wird dieses Verhältnis, wie aus Abbildung 9.12 (a) und (c) aus den
Wertepaaren für RON und ROFF bei 0,2 V hervorgeht. Daraus lässt sich schließen, dass eine höhere
Fluenz in einer steigenden Anzahl zusätzlicher Defektzustände resultiert.
Neben dem abnehmenden RON-Zustand ist in Abbildung 9.12 (a) ein Pfeil eingezeichnet, der die
Zunahme der Icc mit steigender Fluenz markiert. Anderenfalls kommt es zu keinen RESET-Prozess.
So reicht für die unimplantierte Schicht eine Icc von 5 mA, für mit F = 1 · 1013 Ionen/cm2 und
F = 2 · 1013 Ionen/cm2 implantierte Schichten muss sie auf 20 mA angehoben werden, für
F = 1 · 1014 Ionen/cm2 und F = 2 · 1014 Ionen/cm2 auf 50 mA und für alle weiteren auf 100 mA. Das
bedeutet, dass mit steigender atomarer Umordnung in den Schichten auch mehr Energie benötigt wird,
um eine Unterbrechung des gebildeten Filaments durch Defektwanderung in Richtung Oxidvolumen
hervorzurufen. Daraus lässt sich wiederum schließen, dass die räumliche Ausdehnung der Filamente
mit steigender Defektanzahl zunimmt, was auch mit der Theorie der erhöhten Defektkonzentration
implantierter Schichten nahe der Au-Elektrode nach dem RESET korreliert. Dafür spricht weiterhin,
dass mit Anpassung der Icc zudem eine Änderung der Formierspannung einhergeht. Während sie für
eine unbehandelte Probe noch bei -4 V liegt, erhöht sie sich mit steigender Stromlimitierung. Für Flu-
enzen von F > 2 · 1013 Ionen/cm2 ändert sich zusätzlich die bevorzugte Polarisation der Spannung
zur Filamentausbildung, die nun bei + 6 V liegt.
Eine genauere Betrachtung des Widerstandsverhaltens ist anhand Abbildung 9.12 (c) möglich. Hier
sind die zugehörigen Widerstandswerte während eines Schaltzyklus unterschiedlicher Fluenzen auf-
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gezeigt. Während eine Implantation mit F = 1 · 1013 Ionen/cm2 noch keinen merklichen Einfluss auf
die Schaltkurve zeigt, verschlechtert sich ROFF für größere Fluenzen deutlich, wie anhand der grünen
und blauen Kurve zu sehen ist. Die Höhe der Widerstandwerte im eingeschalteten Zustand hängt mit
den sich ändernden Icc-Werten zusammen, wodurch kein direkter Vergleich möglich ist. Da sich aber
alle Kurven in Ihrer grundsätzlichen Form ähneln, ist davon auszugehen, dass auch der zu Grunde
liegende Schaltmechanismus bei allen Proben trotz Kr+-Implantation unverändert bleibt.
(a) amorphe TiO2-Schichten. (b) ex situ Anatas-TiO2-Schichten.
(c) amorphe TiO2-Schichten. (d) ex situ Anatas-TiO2-Schichten.
Abb. 9.12: Widerstandswerte des ein- (grüne Dreiecke) und ausgeschalteten (pinke Diamanten) Zustandes (a) von amor-
phen und (b) ex situ Anatas-TiO2-Schichten in Abhängigkeit von der zur Kr+-Implantation eingesetzten Fluenz bei jeweils
0,2 V und deren zugehörige Widerstandsschaltkurven ((c) und (d)) für ausgewählte Fluenzen.
Entsprechende Messungen an ex situ Anatas-Schichten zeigen in Abbildung 9.12 (b) und (d) für die
Ausgangsprobe mit einer Schichtdicke von 34,2 nm ebenfalls resistives Schalten, jedoch flüchtig, wie
auch die in situ Anatase-TiO2-Schichten (vgl. Kapitel 8.2.3). Nach Unterbrechung der Spannungszu-
fuhr muss stets ein neuer Formierschritt erfolgen. Im Vergleich zu den amorphen Schichten konnten
für Fluenzen von F ≤ 2 · 1013 Ionen/cm2 sehr große RON/OFF-Verhältnisse von Werten bis zu 2142
bei U = 0,2 V gemessen werden, wie aus den Widerstandswerten der ein- und ausgeschalteten Zustän-
de in Abbildung 9.12 (b) hervorgeht. Der rosa Hintergrund markiert den Bereich kristalliner Proben
entsprechend den GIXRD-Ergebnissen und der ebenfalls in (a) enthaltene blaue Hintergrund den
Bereich amorpher bzw. amorphisierter Proben. Zwischen einer Fluenz von F > 2 · 1013 Ionen/cm2
und F < 1 · 1015 Ionen/cm2 ist es nicht möglich Schaltverhalten zu beobachten, da in diesem Be-
reich auch unter Änderung der Icc keine Formierung stattfindet. Dieser Zustand entspricht jenem
einer unimplantierten teilkristallinen Probe. Erst für vollständig amorphisierte Proben können wie-
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der Schaltkurven aufgezeichnet werden. Die Stromlimitierung bleibt dabei unverändert bei 10 mA.
Zwar ist deren RON/OFF-Verhältnis mit 24 bzw. 34 kleiner als jenes der Ausgangsprobe und der bei-
den Implantierten niedriger Fluenz, jedoch zeichnen sie sich durch ein nun verändertes nichtflüch-
tiges Speicherverhalten aus. Mit der Amorphisierung der Schichten ändert sich auch die Form der
Schaltkurven und damit einhergehend der Mechanismus hinter dem Schaltverhalten, was auch durch
den Wechsel zu nun nichtflüchtigem Speicherverhalten unterstrichen wird. Es ist anzunehmen, dass
diese Unterschiede im Zusammenhang mit dem sich deutlich unterscheidenden SET-Prozess liegen.
Während sich das Filamet bei den amorphen und amorphisierten Proben allmählich mit steigender
Spannung ausbildet, ist für die beiden Anatas-Schichten niedriger Implantations-Fluenz ein sprung-
hafter Anstieg des Widerstandes zu verzeichnen. Im Gegensatz zu den amorphen Schichten wird die
Ausbildung des leitfähigen Pfades entlang von Korngrenzen vermutet. Inwiefern sich dies negativ
auf die Stabilität des Filaments auswirkt, kann an dieser Stelle nicht abschließend geklärt werden. Es
wird jedoch vermutet, dass sich mehrere dünnere Pfade entlang verschiedener Korngrenzen während
der Formierung ausbilden, wodurch die Pfade zum einen instabiler werden und zum anderen der Wi-
derstand auf Grund der geringeren Anzahl an Defektzuständen nach dem RESET stärker ausgeprägt
ist als bei den amorphen Schichten. Im Anatas liegen zudem geordnetere Bindungsverhältnisse vor,
was auf eine geringere Anzahl an Punktdefekten schließen lässt, die wiederum zu einer geringeren
Defektdichte der sich ausbildenden Filamente führt. Da sich durch die Ionenimplantation der ROFF-
Zustand zunächst erhöht, ist davon auszugehen, dass diese Beobachtung auf einer größeren Anzahl an
Defektzuständen, hervorgerufen durch die Implantation, beruht. Diese verstärken möglicherweise die
schmalen Filamente entlang der Korngrenzen, weshalb die Proben im ON-Zustand eine ohmschere
Leitfähigkeit basierend auf Poole-Frenkel-Leitung zeigen.
Ein Vergleich des alternierenden Ausleseverhaltens des ein- und ausgeschalteten Zustandes einer
amorphisierten Schicht (F = 2 · 1015 Ionen/cm2) mit jenem der amorphen unimplantierten Schicht
in Abbildung 9.13 (a) zeigt, dass die Implantation eine Stabilisierung der Widerstandswerte bewirkt.
Außerdem zeigen die beiden Proben ein ähnliches RON/OFF-Verhältnis. In Abbildung 9.13 (b) ist je ei-
ne Schaltkurve pro Probe dargestellt. Beide Kurven zeigen vergleichbare SET- und RESET-Prozesse,
weshalb davon ausgegangen werden kann, dass der amorphisierten Probe derselbe Schaltmechanis-
mus basierend auf Poole-Frenkel-Emission und ohmscher Leitung zu Grunde liegt, wie einer amor-
phen unbehandelten Schicht. Ein Unterschied ist vor allem in der Formierspannung zu erkennen, die
für die amorphisierte Probe auf -2,4 V gesunken ist und mit einer Abnahme der Icc von 20 mA auf
5 mA einhergeht. Diese Feststellung macht deutlich, dass für letztere Schicht weniger Energie zur
Defektwanderung benötigt wird, um den RESET-Prozess einzuleiten.
(a) Alternierendes Ein- und Ausschalten. (b) Schaltkurven.
Abb. 9.13: Vergleich der (a) Widerstandswerte bei alternierendem Ein- und Ausschalten einer amorphen unimplantierten
Schicht (d = 34,2 nm) mit einer aus einer Anatas-Matrix amorphisierten Probe (F = 2 · 1015 Ionen/cm2, d = 32,7 nm) und
(b) der Schaltkurven in Bezug auf Kurvenform, Stromlimitierung und Formierspannung.
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Aus den Ergebnissen lässt sich schlussfolgern, dass durch Kr+-Implantation ausreichend hoher
Fluenz flüchtige Speicher mit Anatas-Oxidschicht in nichtflüchtige Speicher amorpher Struktur um-
gewandelt werden können, die zudem ein ähnliches RON/OFF-Verhältnis wie unimplantierte amorphe
Schichten vergleichbarer Schichtdicke aufweisen. Auf Grund der gesteigerten Defektdichte benötigen
sie jedoch weniger Leistung zum Schalten und zeigen außerdem stabilere Widerstandswerte.
9.2 Optische und elektrische Charakterisierung
Kr+-implantierter SrTiO3-Schichten
Zur Untersuchung der Auswirkung struktureller und optischer Eigenschaften auf das elektrische Ver-
halten von SrTiO3 wurden amorphe Schichten mit einer Dicke von 31,6 nm ± 0,2 nm hergestellt
und mit unterschiedlichen Fluenzen implantiert. Ebenso wie in den TiO2-Schichten bewirkt die Kr+-
Implanation in den SrTiO3-Schichten eine Umverteilung der Schichtatome anstelle von Vakanzbil-
dung. Mit 410 entstehenden Vakanzen pro eingeschossenem Ion laut SRIM-Simulation würde die
Dichte der Schichten für Fluenzen von F = 1 · 1013 Ionen/cm2 bis F = 1,88 · 1021 Ionen/cm3 und
somit gleichermaßen wie bei den TiO2-Schichten, ein Zehntel der Atomdichte der Ausgangsprobe
betragen, welche für SrTiO3 1,41 · 1022 Ionen/cm3 ist. Zwar ändern sich für die beiden Schichten,
die mit den niedrigsten Fluenzen von F = 1 · 1011 Ionen/cm2 und F = 1 · 1012 Ionen/cm2 implan-
tiert wurden, auch die optischen Konstanten deutlich, wie nachfolgend noch ausgeführt wird, jedoch
bleiben sie für alle weiteren Fluenzen annähernd im selben Bereich. Bereits für eine Fluenz von
F = 1 · 1013 Ionen/cm2 würde die berechnete Vakanzdichte mit 1,88 · 1022 Ionen/cm3 die eigentli-
che Dichte der SrTiO3-Schicht übersteigen, was die Bildung von Vakanzen als solche auch für diese
Schichten ausschließt. Die durchgeführte Simulation der Schichtschädigung nach der in Kapitel 5
beschriebenen Vorgehensweise zeigt in Abbildung 9.14, ebenso wie die Simulation für TiO2, ab ei-
ner Fluenz von F = 1 · 1014 Ionen/cm2 eine Umverteilung jedes Atoms in der Schicht mit minimalen
Beeinflussungen des Interfaces zum TiN.
(a) F ≤ 1 · 1013 Ionen/cm2 (b) F ≥ 1 · 1014 Ionen/cm2
Abb. 9.14: Dynamische atomare Umverteilung pro eingeschossenem Kr+-Ion (d pa) für verschiedene Fluenzen von
(a) F = 1 · 1011 Ionen/cm2 bis 1 · 1013 Ionen/cm2 und (b) F = 1 · 1014 Ionen/cm2 bis 1 · 1015 Ionen/cm2 am Beispiel
einer SrTiO3-Schicht mit einer Implantationsenergie von Ei = 30 keV.
Da bei den TiO2-Schichten für F > 1 · 1015 Ionen/cm2 ein Absputtern der Schichtoberfläche nach-
gewiesen werden konnte, wurde für SrTiO3 auf solch hohe Fluenzen verzichtet und stattdessen zwei
weitere kleiner F = 1 · 1013 Ionen/cm2 untersucht. Laut Simulation finden mit 0,016 bzw. 0,0016
nur sehr geringe Umverteilungen pro Atom in den Schichten statt. Eine Untersuchung der optischen
Eigenschaften zeigt jedoch, dass schon minimale Umverteilungen Auswirkung auf den Brechnungs-
index und die Position der optischen Bandlücke haben, wie aus Abbildung 9.15 hervorgeht. Für die
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Abb. 9.15: Energie der optischen Bandlücke Eg und Brechungsindex n für SrTiO3-Schichten in Abhängigkeit von der zur
Kr+-Implantation verwendeten Fluenz F .
unbehandelte Probe befindet sich die optische Bandlücke bei 3,46 eV. Durch eine unterschiedlich
starke Umverteilung der Atome in der Schicht sinkt die Position von Eg zunächst bis auf 3,14 eV und
pegelt sich schließlich bei rund 3,2 eV ein. Der Brechungsindex hingegen liegt zunächst bei 1,83, um
nach der Implantation unabhängig von der verwendeten Fluenz auf etwa 2,1 anzusteigen.
Eine Schichtumordnung wirkt sich sowohl auf die optischen Eigenschaften als auch auf die elek-
trischen Eigenschaften der Schichten aus. So konnte nachgewiesen werden, dass mit steigender Flu-
enz auch die Leitfähigkeit in Durchlassrichtung zunimmt, wie aus Abbildung 9.16 (a) hervorgeht,
während sie in Sperrrichtung zunächst konstant bleibt und dann um eine Zehnerpotenz fällt, ehe
sie für die höchste untersuchte Fluenz wieder ansteigt. Gleiches Verhalten zeigen auch die Permit-
tivitäten, die mit εr = 24,9 ± 1,1 für F = 1 · 1015 Ionen/cm2 den höchsten Wert erreichen (siehe
Abb. 9.16 (b)). Mit zunehmender Implantations-Fluenz nimmt auch der zugehörige Idealitätsfaktor
von zunächst 17,7 ± 0,1 auf 4,1 ± 0,1 ab und nähert sich so einem Diodenverhalten an. Die Schottky-
Barrierenhöhe zwischen Oxid und Metall bleibt hingegen mit 0,88 eV ± 0,01 eV weitestgehend un-
beeinflusst von der Implantation.
(a) I-U-Kennlinien. (b) Leckstrom und Permittivität.
Abb. 9.16: Darstellung der (a) Leckstromkurven und (b) Stromstärke I bei 0,5 V und Permittivität εr bei 1 kHz für amorphe
SrTiO3-Schichten (Sr : Ti = 1 : 1) mit einer Schichtdicke von 31,6 nm in Abhängigkeit von der zur Kr+-Implantation
eingesetzten Fluenz.
9.2 Optische und elektrische Charakterisierung Kr+-implantierter SrTiO3-Schichten 143
Da auch hier für alle Proben die Leitungsmechanismen Schottky- und Poole-Frenkel-Emission laut
Kurvenanpassungen der I-U-abhängigen Kennlinien zutreffen, ist demnach davon auszugehen, dass
die Implantation zusätzliche Defekte ausschließlich im Volumen der Schicht kreiert und somit die
Poole-Frenkel-Emission verstärkt. Eben dieser Effekt kann anhand einer Poole-Frenkel-Darstellung
entsprechend Abbildung 9.17 verdeutlicht werden. Je höher die Fluenz, d.h. die Anzahl erzeugter
Defekte durch Umordnungen im Volumen der Schicht, desto niedriger die Spannung, bei der die
Poole-Frenkel-Emission einsetzt. Somit ist der Anstieg des Leckstroms mit steigender Fluenz haupt-
sächlich auf die verstärkte Poole-Frenkel-Emission zurückzuführen. Unterstützt wird dies durch die
Verschiebung der Energie der optischen Bandlücke der SrTiO3-Schichten hin zu geringeren Werten,
was auf eine Verringerung der effektiven Bandlücke durch zusätzliche Defekte im Oxid hindeutet.
Abb. 9.17: Poole-Frenkel-Emissionsbereich des Leckstroms für amorphe SrTiO3-Proben in Abhängigkeit von der zur Kr+-
Implantation verwendeten Fluenz.
Resistives Schalten konnte jedoch auch für die implantierten Proben bis hin zur Stromlimitierung
von 100 mA, trotz erhöhten Permittivitäten und Leitfähigkeiten in Durchlassrichtung, nicht erzeugt
werden. Auf Grund der zu geringen Ladungsträgerkonzentration, beruhend auf Defektzuständen im
Volumenmaterial, scheint es nicht möglich zu sein, einen leitfähigen Pfad durch das Oxid auszu-
bilden, der resistives Schalten ermöglicht. Ausgehend von den in Kapitel 7.2.2 diskutierten XPS-
Untersuchungen und der Höhe der Leckströme kann davon ausgegangen werden, dass die SrTiO3-
Schichten eine deutlich geringere Anzahl an Volumendefekten im Vergleich zu den TiO2-Schichten
aufweisen, weshalb es im Gegensatz zu letzteren nicht gelingt einen leitfähigen Pfad zu schaffen.
Höhere Fluenzen würden mehr Defekte kreieren. Jedoch ist davon auszugehen, dass es auf Grund der
ähnlichen Dichten der beiden Oxide (vgl. Kapitel 7.1.1 und 7.2.6) auch bei SrTiO3 zu einer Absput-
terung der Oberfläche kommt. Daher kann festgehalten werden, dass sich sowohl reines amorphes
SrTiO3 als auch mit Kr+-Implantation modifizierte Schichten nicht eignen, um resistives Schalten
hervorzurufen. Verantwortlich dafür ist die zu geringe Anzahl an Defekten im Volumenmaterial. Das
in der Literatur beschriebene Schaltverhalten dieses Oxids beruht entweder auf Defekten, die durch
Wechselwirkungen mit den Elektrodenmaterialien erzeugt werden oder auf zusätzlichen Fremdato-
men im Material, welche bereits in situ bei der Herstellung in die Schichten gelangen oder durch




Die Herausforderung der vorliegenden Arbeit bestand in der Bestimmung der Auswirkungen von Io-
nenimplantation auf den Defekthaushalt und das resistive Schaltverhalten der Oxidschichten SrTiO3
und TiO2 in Abhängigkeit von ihrer Mikrostruktur. Zu diesem Zweck sollten möglichst reine Oxid-
schichten des Systems SrO-TiO2 mit einer Schichtdicke von wenigen Nanometern hergestellt wer-
den. Defektarme, dünne Oxidschichten bilden eine hervorragende Grundlage, um Änderungen ihrer
Eigenschaften durch gezielte Schichtmodifizierungen hervorzurufen. Die thermische Atomlagenab-
scheidung wurde als geeignete Methode zur Schichterzeugung gewählt, da dank des Prinzips der
Monolagenabscheidung nicht nur kontrollierbar dünne, sondern auch defektarme Schichten in unter-
schiedlichen Stöchiometrievariationen produziert werden können. Um die Ergebnisse für die Industrie
zugänglich zu machen, sollte eine kommerzielle ALD-Anlage sowie kommerzielle Präkursoren zur
Abscheidung eingesetzt werden. Der erste Teil dieser Arbeit befasst sich daher mit der Abscheidung,
Optimierung und Charakterisierung des SrO-TiO2-Schichtsystems.
Anhand einer Vielzahl spektroskopischer Messmethoden sind die Schichten detailliert charakteri-
siert worden. Es wird gezeigt, dass stöchiometrisches SrTiO3 durch kurze H2O-Spülzeiten frei von
Kohlenstoff-, Stickstoff- und Fluorkontamination herstellbar ist. Eine Änderung der Anzahl aufeinan-
derfolgender SrO-Teilzyklen während der Atomlagenabscheidung erlaubt eine Variation der Stöchio-
metrie, wodurch die optischen Eigenschaften der Oxidschichten gezielt beeinflusst werden können.
Für TiO2-Schichten wurde bereits innerhalb der Vorarbeit von T. Moebus [99] eine stöchiometrische
Abscheidung nach Prozessoptimierung nachgewiesen. Während SrTiO3 innerhalb der Nachweisgren-
zen frei von Kontaminationen ist, bleiben im TiO2 hauptsächlich Stickstoffeinlagerungen zurück. Da
jedoch davon auszugehen ist, dass die vorhandenen Stickstoffbindungen zu Sauerstoffleerstellen im
Oxid führen, auf deren Basis die hier untersuchten Schichten resistiv schalten, ist deren Anwesen-
heit nicht als negativ einzustufen. Weiterführende Untersuchungen zeigen, dass lineares Wachstum
innerhalb des untersuchten Temperaturfensters nur durch eine Anpassung der H2O-Spülzeiten mit
steigender Substrattemperatur gewährleistet werden kann, was dazu führt, dass ein klassisches ALD-
Fenster für den untersuchten Prozess nicht vorliegt. Während für SrTiO3 auf Grund der anlagenbe-
dingten Temperaturlimitierung von 320 ◦C nur amorphe Schichten abgeschieden werden können, ist
es für TiO2 möglich, zusätzlich teilkristalline und vollständig polykristalline Schichten abzuscheiden.
GIXRD-Untersuchungen belegen, dass eine Temperung der SrTiO3-Schichten, ab einer Temperatur
von 600 ◦C auf Si-Substraten und 700 ◦C auf TiN-Substraten, zur Erzeugung reiner, vollständig kris-
tallisierter Schichten ohne Fremdphasen führt. Die Grenzfläche zum Substrat bleibt dabei chemisch
stabil, wenn die Temperaturbehandlung auf wenige Minuten beschränkt ist.
Im zweiten Teil der Arbeit sind die elektronischen Eigenschaften und das resistive Schaltverhalten
der beiden Oxide TiO2 und SrTiO3 in Abhängigkeit von ihrer Mikrostruktur untersucht worden. Zu
diesem Zweck wurden die erzeugten Dielektrika innerhalb eines eigens dafür konzipierten Schicht-
stapelsystems elektrisch charakterisiert. Durch den Einsatz inerter Elektrodenmaterialien bleiben die
strukturellen Eigenschaften des integrierten Dielektrikums unverändert. Dieser Umstand erlaubt es
den Mechanismus des resistiven Schaltens allein in den Oxiden auszumachen, wodurch die Leitungs-
mechanismen der Kondensatorstrukturen detailliert nachvollziehbar sind.
Über eine Änderung der Polung des äußeren elektrischen Feldes kann bipolares resistives Schalten
sowohl für amorphe und polykristalline TiO2-Schichten als auch für polykristalline SrTiO3-
Schichten nachgewiesen werden. Reproduzierbares, nichtflüchtiges Schaltverhalten wird dabei von
amorphen TiO2- und polykristallinen SrTiO3-Schichten erzeugt, wobei erstere Schreib- und Lesege-
schwindigkeiten bis hin zu wenigen Millisekunden ermöglichen. Linearen Kurvenanpassungen aus
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I-U- und I-T -abhängigen Messungen zufolge beruht der Leitungsmechanismus in beiden Dielektrika
sowohl für den Leckstrom als auch das resistive Schalten auf der vom Volumenmaterial abhängi-
gen, feldunterstützten Poole-Frenkel-Emission. Bei ausreichend hohen Feldern geht diese in ohm-
sche Leitung über. Für niedrige Spannungen ist zudem thermische Emission nachweisbar. Bei den
dafür notwendigen Defekten handelt es sich um flache Donatorzustände, wobei speziell von Sau-
erstoffleerstellen ausgegangen wird. Diese können durch Umpolung des elektrischen Feldes leitfä-
hige Pfade in der Oxidschicht ausbilden. Dabei unterliegt das Oxid durch deren Wanderung einer
Valenzänderung. Da sich die Austrittsarbeiten für TiO2 und SrTiO3 kaum voneinander unterschei-
den, bei letzteren Schichten jedoch wesentlich höhere Spannungen nötig sind, um einen dielektri-
schen Durchbruch zu erzeugen, lässt sich schlussfolgern, dass sich in den TiO2-Proben deutlich mehr
Punktdefekte in Form von Sauerstoffleerstellen befinden müssen. Diese kommen nicht zuletzt durch
die vorhandene Stickstoffkontamination im Volumenmaterial zustande, welche mit zunehmendem
Kristallisationsgrad steigt und schließlich auch das resistive Schalten ermöglicht, das für amorphe
SrxTiyOz-Schichten auf Grund der geringen Defektdichte nicht auszumachen ist. Ausgehend von glei-
chen Leitungsmechanismen in polykristallinen TiO2- und SrTiO3-Schichten und den vergleichbaren
I-U-Kurvenverläufen sowie Barrierenhöhen, wird ein möglicher Unterschied innerhalb des resisti-
ven Schaltvorganges in der Ausprägung des leitfähigen Pfades vermutet. Auch die Flüchtigkeit der
polykristallinen TiO2-Schaltkurven wird mit der Beeinflussung des leitfähigen Pfades durch deren
stickstoffreichen Defekthaushalt begründet. Zur genaueren Klärung stehen an dieser Stelle hochauf-
lösende TEM- und non-RBS-Untersuchungen zur Bestimmung der Defektverteilung aus.
Nach ausführlicher Charakterisierung der Ausgangsoxide, mit Fokus auf deren resistives Schalt-
verhalten, sollten im dritten Teil der Arbeit schließlich die strukturellen Eigenschaften der Oxide mo-
difiziert werden, um gezielt Schaltparameter der Speichereinheiten zu variieren. Hierfür sind die di-
elektrischen Schichten mit Kr+-Ionen unterschiedlicher Fluenzen mittig im Oxid implantiert worden.
Um ein Verständnis für die Auswirkungen der strukturellen Modifikationen auf das Schaltverhalten
zu entwickeln, wurden die implantierten Schichten erneut optisch, strukturell und elektrisch charak-
terisiert. Somit konnten schließlich die veränderten Oxideigenschaften bestimmt werden, die zu einer
Änderung der Leitungsmechanismen und damit einhergehend der Schaltparameter der modifizierten
Schaltkurven führen.
Aus Berechnungen anhand von SRIM-Simulationsdaten geht hervor, dass es sich bei den durch die
Kr+-Implantation entstandenen Schädigungen in erster Linie um Umverteilungen der Schichtatome
und nicht etwa Vakanzbildungen handelt. Dies kann durch XPS-Messungen der Ti3+-Region bestä-
tigt werden. Der Vergleich des Leitungsmechanismus einer unbehandelten und einer implantierten
TiO2-Schicht zeigt unterstützend zu den SRIM-Simulationen, dass durch die Atomumordnung wei-
tere Defekte im Material entstehen, welche die Poole-Frenkel-Emission verstärken und deren Anzahl
mit steigender Fluenz zunimmt. Ausgehend von einer thermischen Aktivierungsenergie in Höhe von
0,18 eV für eine volumendominierte Emission, bei der die Schottky-Barrierenhöhe keine Rolle spielt,
muss es sich dabei um tiefe Störstellen handeln. Sowohl für SrTiO3 als auch TiO2 zeigt sich, dass
die Schottky-Barrierenhöhe innerhalb derselben Mikrostruktur unabhängig von der Ionenimplantati-
on konstant bleibt. Entsprechend ändert sich durch die Strukturmodifizierung mit Kr+-Ionen nur die
Coulomb-Barrierenhöhe der Defekte im Volumen, was diese als ausschlaggebenden Faktor für die
Änderung der Leckstrom- und Schaltkurven identifiziert und die Annahme des resistiven Schaltens
über einen leitfähigen Pfad bestehend aus Defektzuständen unterstreicht.
Für Fluenzen, bei welchen jedes einzelne Atom statistisch in der Schicht umgelagert wird, geht aus
GIXRD-Messungen hervor, dass polykristalline TiO2-Schichten amorphisiert werden können. Durch
diese Strukturänderung können aus flüchtigen Speicherzellen nichtflüchtige Speicher mit zudem ver-
besserten Parametern im Vergleich zu amorphen Ausgangsproben erzeugt werden. Auf Grund der
erhöhten Defektkonzentration im Oxid bei gleichem Leitungsmechanismus zeigen die modifizierten
Kondensatorstrukturen stabilere Widerstandswerte bei geringerem Energieaufwand, was sie gegen-
über unimplantierter amorpher TiO2-Schichten lukrativ für industrielle Anwendungen macht. Ent-
sprechend wird mit der Kr+-Ionenimplantation eine Methode aufgezeigt, mit deren Hilfe es gelingt,
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flüchtige Strukturen auf der Basis von polykristallinen TiO2-Schichten in nichtflüchtige Speicher um-
zuwandeln.
Für amorphe SrTiO3-Schichten bewirkt die Ionenimplantation ebenfalls nachweislich einen An-
stieg der Defektkonzentration in den Oxidschichten, jedoch führt dies nicht zu resistivem Schalt-
verhalten. Defektarme Dielektrika sind zwar ungeeignet, um resistives Schalten hervorzurufen, aller-
dings können diese kommerziell herstellbaren Schichten zukünftig genutzt werden, um sie mit Fe oder
Nb zu dotieren und damit eine definierte Anzahl an Vakanzen zu kreieren, auf deren Basis resistives
Schalten durch die gezielte Änderung des Defekthaushaltes erzeugt werden kann. Untersuchungen
an implantierten, polykristallinen Schichten stehen an dieser Stelle noch aus. Eine Verbesserung des
Widerstandsverhältnisses zwischen ein- und ausgeschaltetem Speicherzustand für kleine Fluenzen,
ähnlich der polykristallinen TiO2-Proben, ist hier durch die Erzeugung weiterer Störstellen im Oxid
vorstellbar.
Um zukünftige Speicherzellen für industrielle Anwendungen fertigen zu können, müssen an den
amorphen TiO2 und kristallinen SrTiO3-Proben, die beide nichtflüchtiges und reproduzierbares, resis-
tives Schalten zeigen, weiterführend Belastungstests durchgeführt werden. Außerdem sollten Crossbar-
Strukturen für das Elektrodenpaar TiN/Oxid/Au kreiert werden, um anwendungsbezogene Versuche
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